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1. 1 緒言 
 
1. 1. 1 エネルギー環境問題 
 


































量換算で石油火力発電の 1.3 倍，天然ガス火力発電の 1.6 倍の CO2の量を排出する．ま
た，Fig. 1. 2 に国内における発電方式別の生産エネルギーの年次変化を示す[3]．Fig. 1. 
















































1. 1. 3 フェライト相の強化相としての金属間化合物の可能性 
 



















1. 1. 4 Laves 相金属間化合物 
 
 Laves 相金属間化合物は，化学量論組成において二元系であり，A2B の組成式で表さ
れる．金属間化合物のなかでも非常にメジャーな化合物であり，これまで報告されてい
る二元系の金属間化合物の 30%以上 (360 種類)，二元系と三元系を合わせると約 45% 
(904 種類) が Laves 相であると言われている[52]．Laves 相は，Fig. 1. 3 に示すように，
基本的に 3 つの結晶構造を有する．それぞれ，六方晶系の C14 型構造，立方晶系の C15
型構造，六方晶系の C36 型構造と称される．Laves 相は，寸法因子化合物と呼ばれてお
り，また，A 原子によるネットワークと B 原子によるネットワークの幾何学的組み合わ
せによって成り立つことから，位相稠密構造 (Topologically close-packed: TCP) 相と呼ば
れている．Table 1. 1 に，Fe 基の Laves 相をまとめる．Fe 基 Laves 相の中で最も種類が
多い構造は立方晶型の C15 構造であり，鋼と Cube-Cube の関係となるため，この構造
の Laves 相を鋼中の強化相として利用することが可能であれば六方晶系の C14 構造を
利用するよりも，Laves 相を微細に分散さえることができ，かつその形態も等方的に制
御することが可能かもしれないが，Table. 1. 3 中に示す，Fe2Y はフェライトないしオー
ステナイトの固溶体相と相平衡しない．また，Zr は鋼に対する固溶度が著しく低いため





は，Hf 濃度と平衡温度により，C14, C15, C36 すべての結晶構造をとるが，鋼と相平衡
するのは六方晶型の C14 構造のみである[54]．したがって，フェライト鋼中で利用可能
な Laves 相は，C14 型の結晶構造を有する Laves 相のみであると言える．Fig. 1. 4 に C14
型 Laves 相の結晶構造を示す．C14 型 Laves 相中には，3 つの原子サイトが存在し，そ
れぞれ，6h, 4f, 2a site と呼ばれる．化学量論組成の A2B 型 Laves 相において，A 原子は
6h, 2a site に，B 原子は 4f site をそれぞれ満たす．一方で，Fig. 1. 5 に示すように，Laves
相は，二元系，三元系において広い組成幅を有することが知られており，多量の元素を
A 原子サイト，B 原子サイトともに置換することが可能である． 
 
1. 1. 5 フェライト鋼中における Laves 相 
 

















1. 1. 6  Laves 相の元素置換と構造変化 
 
 Fig. 1. 5 に示すように，Laves 相は A 原子サイト，B 原子サイトともに多くの元素を
置換できる．その元素置換によって，Laves 相の物理的特性は変化する．Kuhn らは，B
原子サイト原子が Nb と W で構成される Laves 相[77]が，従来の B 原子サイトが Mo，
W で構成される Laves 相[63]と比較して，高温まで安定して存在することが出来るとい
うことを示している (Fig. 1. 6)．このように，Laves 相中における元素置換によって，
Laves 相の相安定性を制御することが出来る可能性が考えられる．一方，竹山らは，Cr
と Ni を含んだ Fe2Nb Laves 相において，Ni 含有量を調整することによって，Laves 相の
a 軸と c 軸の比である c / a を変化させることによって，オーステナイト鋼中に析出する
Laves 相の形態や，それに伴う母相への影響を変化させられることを示している (Fig. 1. 




素の添加により，γTi3Al と α2TiAl 界面のミスフィットを低減し，整合界面を得ることで
強度を向上させることが可能であるといった先行研究が行われてきた[84]．フェライト
























 そこで本研究では，まず耐酸化性を付与することを目的として Al と Cr が添加された










1. 3 本論文の構成 
 
 本論文は，6 章にて構成される． 
 第 1 章「緒論」では，現在，そして今後我々が直面するであろうエネルギー問題につ
いて触れ，高温機器のエネルギー効率向上に向けた新規フェライト鋼における新たな強
化相としてのLaves相の可能性について指摘し，本論文の意義，目的および構成を示す． 
 第 2 章「フェライト鋼中に形成する Fe2(Nb, W) Laves 相の組成に依存したミクロ組
織変化」では，Laves 相構成元素である Nb，W の濃度を連続的に変化させた合金中に
形成する Laves 相の組成や格子定数，微小硬さなどの諸特性の合金組成依存性について
明らかにする． 




 第 4 章｢Fe2Nb Laves 相中における元素分配挙動と構造変化｣では，Fe2Nb Laves 相単
相合金に対して Al，Cr を添加し，粉末 X 線回折法の Rietveld 解析によって添加元素の
Laves 相中におけるサイト置換挙動を明らかにする． 
第 5 章｢C14 型 Laves 相の相安定性に関する因子についての考察｣では，第 4 章で得
られた Rietveld 解析結果より，元素添加による Laves 相の構造変化について調査し，
Laves 相の幾何学的稠密性を評価する手法を示す． 
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第 1 章 
 






Table. 1. 1 The summary of Fe-based Laves phases. 
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Fig. 1. 5 The reported phase diagrams including Laves phase (a) Fe-Nb binary system,  
](b) Fe-W binary system, (c) Fe-Al-Nb ternary system, (d) Fe-Cr-Nb ternary system and 







Fig. 1. 6 Reported phase fraction of Laves phase in ferrite steels, (a) (Fe, Cr)2(Mo, W) [63],  







Fig. 1. 7 Dependence of c / a axial ratio for precipitate morphology of Fe2Nb Laves phase in 
γ phase, (a) Fe-20Cr-35Ni-2Nb steel, (b) Fe-20Cr-25Ni-2Nb steel and (c) c / a axial ratio as a 







Fig. 1. 8 Effect of element addition on morphology and 







Fig. 1. 9 Change of (a) yield stress as a function of average lamellar thickness and (b) misfit 












第 2 章 
 















2. 1 緒言 
 
 第 1 章において，Fe2 (Nb，W) 型の Laves 相が，フェライト鋼の更なる高温高強度化
をもたらす可能性について示唆した．Fe2Nb と Fe2W は，ともに同じ C14 型の結晶構造
を有し，かつ Fig. 2. 1 に示す Fe-Nb-W 三元系等温断面図上 [1]では互いに全率固溶する
ことが示されている．この三元系 Laves 相中において，Nb と W はともに B 原子サイト
を互いに置換しあう様に存在するであろうことは考えられるが，フェライト鋼の構成元
素である Cr や Al を含んだ四ないし五元系の組成を有する合金中において，Laves 相は
どのような組成となるのか，また，フェライト鋼から形成する際にどのようなミクロ組
織を形成するのかと言った知見は未だ存在しない．Fig. 2. 2 に示す Fe-Nb と Fe-W 二元
系平衡状態図 [2, 3] では，各々の Laves 相の融解反応は異なるタイプである．したがっ
て，合金中の Nb と W の濃度比によって，Laves 相は組成のみならず，合金中への形成
過程や，それによってもたらされる組織形態も変化することが予想される．そこで，本
研究では，Nb と W の濃度比の変化による Laves 相の組成や合金中の形成過程，さらに
その組織形態を調査することを目的とした．また本研究では，従来鋼に含まれる Cr，
Nb，Wのほかに，より高温での耐酸化性改善に必須であるAlの挙動にも注目したため，




2. 2 実験方法 
 
2. 2. 1 試料 
 
 本研究で用いた試料の化学組成を Table 2. 1 に示す．Fe-9.0Cr-6.5Al 合金をベース材と
し，Nb と W を合計で 10%となるように，かつ W/(Nb+W) の組成比を 0，0.3，0.5，0.7，
1 と連続的に変化させて添加した．本研究において，フェライト相と Laves 相を相平衡
させるといった観点から，Cr 濃度は γ ループより高 Cr 濃度である，12%以上の添加が
望ましい．しかし，本研究では Laves 相の各特性を明らかにするため，Nb と W を高濃
度で添加している．その故，特に高 W 添加鋼では Laves 相の他に，同様に金属間化合





ため Al の添加量は，Teng [7]らが報告した，延性の低下と硬度の上昇のバランスが最も
良い 6.5%とした．原材料には Fe (99.99wt. %以上)，Cr (99.9wt. %以上)，Al (99.99wt. %
以上)，Nb (99.9wt. %以上)，W (99.9wt. %以上) を用い，試料はすべて非消耗電極アーク
溶解法によってボタンインゴット状に溶製した．その後，砥石切断機により試料を切り
出し，一部を溶解まま材 (以後，as-cast 材と称する) 評価用試料とした．また，試料の
一部を熱処理材評価用試料とし，圧力 2.0×10-2 Pa 以下まで減圧した石英管内に封入後，




2. 2. 2 X 線回折法による構成相同定と格子定数測定 
 
 溶解後，ならびに 240 時間熱処理後の試料中における構成相の同定は，X 線回折法に
よって行った．X 線回折には，Bruker AXS 社製 NEW D8 ADVANCE を用いた．なお，
as-cast 材は，溶製したインゴットより切り出したバルク状試料を，熱処理後の試料は，
乳鉢にて 40 μm以下に粉砕した後に，粉砕時に導入したひずみを除去することを目的と
した 1000℃にて 30 分の熱処理を施した粉末試料を用いた．X 線回折法における各パラ
メータを以下に示す． 
 
・ターゲット: Co - Kα1 
・管電圧: 35 kV 
・管電流: 40 mA 
・光学系: Bragg- Brentano 型集中光学系 
・検出器: 一次元半導体高速検出器 (Bruker，LynxEye) 
・ゴニオメータ半径: 280 mm 
・ソーラースリット開口角: 4.1o 
・発散スリット開口角: 0.5o 
・散乱スリット開口幅: 5.35 mm 
・受光スリット開口角: 2.93o 
・2θ 範囲: 30 - 130o 
 
Kβ 線除去には，0.02 mm の Fe フィルターを用いた．相同定には Bruker AXS 製 EVA®




 240 時間熱処理後の試料中のフェライト相，Laves 相の格子定数と，その温度依存性
を確認するために，高温 X 線回折法による in-situ 測定を行った．使用した機器とパラ
メータは上記したものと同様のものを用いた．高温測定は，高温チャンバー (AntonPaar, 
HTK1200N) 内をロータリーポンプで予備排気後，ターボ分子ポンプを用いて 2.0×10-3 
Pa 程度まで排気した真空雰囲気で行った．測定温度範囲は室温 (25oC) から 1000oC で
あり，400 oC からは 100oC 毎に測定した．昇温速度は 10oC/min とし，300oC にて 1 時
間保持することで，試料やチャンバー内の吸着ガスを除去し高温での酸化を軽減した．
目標温度に到達後 30 分等温保持し，その後，仮測定を行い，得られたプロファイルよ
り測定ステップと各ステップ時間を定めた．格子定数解析は Bruker AXS 製 TOPAS 4.2®
を用いて行った．解析には Pawley 法 [8]を用い，プロファイル関数には，装置情報およ
び測定条件の情報を入力することで装置光学系に起因するプロファイルを理論的に計
算・固定し，試料に依存するプロファイルの広がりのみを精密化する手段である
Fundamental Parameter 法 [9]を用いた． 
 
2. 2. 3 走査型電子顕微鏡法によるミクロ組織観察 
 
 合金組成や，熱処理による微細組織変化の観察には，日本電子 (株) 製 JSM-7800F に
よる走査型電子顕微鏡法 (Scanning electron microscopy: SEM) によって行った．観察に








と粒度 1 µmの単結晶ダイヤモンド研磨剤を用いて 10 分，その後粒度 0.25 µmの多結晶
ダイヤモンド研磨剤を用いて 10 分間湿式研磨を行い，試料表面を完全な鏡面に仕上げ
た． 




積率を解析することで，合金中の Laves 相の体積率とした． 
 また，試料中の熱ひずみ分布を評価するために，上記の走査型電子顕微鏡に付属する










EDAX 製 HIKARI 高速動作型 OIM 検出器を用い，菊池線解析には TSL 製 OIM Date 
Collection ver. 6. 2 を用いた．評価手法は Kernel Average Misorientation (KAM) をパラメ
ータとして使用した．KAM 値は個々の測定点における隣接した点間の結晶方位差の平




2. 2. 4 電子線マイクロアナリシス法による相組成分析 
 
 試料中の各構成相の組成は，日本電子 (株) 製 JXA-8530F を用いた電子線マイクロア
ナリシス法 (Electron probe micro analysis: EPMA) によって分析した．分析に使用した標
準試料は，Al に対しては AlN を，それ以外には純金属を使用した．測定は，加速電圧
15 kV，照射電流 1.0×10-7 A，プローブ径 0 μm (分析条件設定上の値．実際は 1 μm程度) 
の条件で行った．組成分析を行う際には，ZAF 補正法による分析値の補正を行った[13]．
測定試料中の A 元素の重量濃度 CA は，未知試料 (UNK) および標準試料 (STD) から





CA=IUNK / ISTD×GZ×GA×GF (2-1) 
 




ー，特性 X 線の取り出し角等が考慮される．GFは蛍光補正項 (F) であり，測定試料中
の A 元素とは異なる B 元素からの特性 X 線により，A 元素が励起される可能性がある
ときに用いられる補正である．B 元素の特性 X 線が A 元素の吸収端の短波長側にある
ときに考慮する必要がある． 





2. 2. 5 ナノインデンテーション硬さ試験 
 





の影響を排除した．測定に用いた装置は，(株) エリオにクス製 ENT-1100a であり，押
し込み加重はフェライト相，Laves 相ともに 10mN とした． 
 
2. 2. 6 Thermo-Calc®による熱力学計算 
 
 試料中の各構成相の熱力学的平衡組成と体積率を見積もるために，Thermo-calc®によ
る熱力学計算を行った．計算に用いた熱力学データベースには TCFE7 を使用した．  
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2. 3 実験結果 
 
2. 3. 1  X 線回折法による相同定 
 
 本研究にて溶製した試料の，as-cast の X 線回折プロファイルを Fig. 2. 3 に示す．プロ
ファイル中の Al2O3のピークは，X 線回折装置の試料台にアルミナ製のものを使用した
ことに起因する．合金の Nb, W 濃度に依らず，構成相はすべてフェライト相と Fe2 (Nb, 
W) Laves 相であり，W 過剰組成の合金においても，μ 相 (Fe7(Nb, W)6)，または χ 相は
確認されなかった． 
Fig. 2. 4 に，1000℃にて 240 時間の熱処理材の X 線回折プロファイルを示す．熱処理
材は粉末試料であるので，試料台の Al2O3はすべて粉末試料で覆われており，X 線回折
に寄与するとは考えにくい．したがって，熱処理材における Al2O3のピークは，熱処理




施した試料の X 線回折プロファイルは，240 時間熱処理を施した合金から得られたもの
とほぼ同じであった． 
 
2. 3. 2 合金組成変化によるミクロ組織変化 
 
 合金の Nb, W 濃度の変化による as-cast 材のミクロ組織の、走査型電子顕微鏡反射電




うな特徴的な表面情報が得られなかったため，Fig. 2. 5 には反射電子像のみを示した． 
W を含まない 10Nb-0W 合金のミクロ組織 (Fig. 2. 5 (a)) は，Fig. 2. 2 (a) に示した Fe-
Nb 二元系平衡状態図からも予想されるように，初晶 Laves 相とフェライトと Laves か
らなる共晶組織を有している．一方，7Nb-3W 合金 (Fig. 2. 5 (b)) は，同様にフェライト
相と Laves 相からなる共晶組織が観察されるものの，初晶はフェライト相に変化した．
Nb:W=1:1 の 5Nb-5W 合金 (Fig. 2. 5 (c)) は，7Nb-3W 合金と比べて初晶フェライトの体
積率は増加し，フェライト/Laves 共晶組織も粗くなっていた．W 比を高めた 3Nb-7W 合
金 (Fig. 2. 5 (d)) では，さらに初晶フェライト相の体積率は増加し，ミクロ組織全体の
約 9 割を占めるに至った．逆にフェライト/Laves 共晶部は，Laves 相が一層粗くなり，
また共晶組織の大半を Laves 相が占める形態となっていた．7Nb-3W 合金から 3Nb-7W
合金の初晶フェライト内には微細な析出物の存在が確認され，7Nb-3W 合金から 3Nb-
7W 合金へと Nb 比が減少し W 比が上昇するにつれてその析出物は粗大化し，体積率も
増加した．この析出物は凝固時に形成したものではなく，凝固完了後の余熱によって析
出したものと考えられる．またこの析出物は，Fig. 2. 3 の X 線プロファイルより，Laves
相であると考えられた．Nb が完全に W で置き換えられた 0Nb-10W 合金 (Fig. 2. 5 (e)) 
では，フェライト/Laves 共晶の生成は完全に抑制され，フェライトのほぼ単相となった．
ただし，粒界部を拡大して観察すると，Fig. 2. 5 (f) に示すように粒界に第二相の析出が
確認された．この析出物は，Fig. 2. 3 に示した X 線プロファイルより，Laves 相である
と考えられる． 
1000oC にて 100 時間の熱処理を施した試料のミクロ組織を Fig. 2. 6 に示す．Fig. 2. 6 (a)  
- (c) に示す 10Nb-0W 合金から 5Nb-5W 合金においては，共晶組織中の Laves 相の粗大




母相中の Laves 相は，as-cast 材と比較して，サイズ，数密度共に減少していたことから，
熱処理によって Laves 相は共晶領域で Ostward 成長し，その結果共晶領域も，拡大した
ものと考えられる．Fig. 2. 6 (e) に示す 0Nb-10W においては，as-cast 材とは大きく異な
り，粒内におびただしい数の析出物が観察された．Fig. 2. 4 の X 線プロファイルが示す
ように，これら析出物も Laves 相であると考えられる． Laves 相の粒界被覆率は，as-
cast 材と比較してやや減少していた． 
 1000oC にて 240 時間の熱処理を施した試料のミクロ組織を Fig. 2. 7 に示す．Fig. 2. 7 
(a) - (d) に示す 10Nb-0W 合金から 3Nb-7W 合金では，100 時間の熱処理後の試料と比
較して，さらに共晶組織中の Laves 相の凝集・粗大化が進行した．Fig. 2. 7 (d) に示す
3Nb-7W 合金において，100 時間熱処理材中で確認できた初晶フェライト相中の Laves
相はほとんど共晶組織中の Laves 相に吸収されており，Laves 相の Ostward 成長が一層
進行した様子が観察された．Fig. 2. 7 (e) に示す 0Nb-10W 合金においては，100 時間熱
処理材と比較して，組織形態に大きな変化は見られなかったが，その他の試料同様に，
Laves 相の凝集・粗大化の進行が確認された．また，合金の W 濃度が増加すると，Fig. 
2. 7 (f) に示す二次電子像において観察されるように， Laves 相とフェライト母相の界
面に多数のボイドの生成が確認された． 
 Fig. 2. 8 に，as-cast 材と熱処理材における試料中の Laves 相の体積率を示す．Thermo-
Calc によって計算された 1000oC における Laves 相の体積率も同時に示す．as-cast 材と
熱処理材のいずれにおいても，Laves 相の体積率は合金の W 濃度が増加するにつれて
減少した．また，Laves 相の体積率は，熱処理時間を 100 時間から 240 時間にしてもほ
とんど変化しなかった．10Nb-0W 合金，7Nb-3W 合金においては，as-cast 材の体積率と，
熱処理材の体積率にはほとんど変化がなかった．一方で，W/(Nb+W)比の値が 0.5 より
大きくなる試料においては，熱処理材中の Laves 相の体積率は，as-cast 材に比べて大き





 Fig. 2. 9 に，EBSD を用いて測定した 1000 oC にて 100 時間の熱処理を施した試料中











難である．一方，熱処理材においては，KAM 値は Nb，W を単独で添加した 10Nb-0W
合金，0Nb-10W 合金 (Fig. 2. 9 (a), (e)) で低く，Nb と W を 1:1 で添加した 5Nb-5W 合金 
(Fig. 2. 9 (c)) で最も高い値を示した． 
 
2. 3. 3 EPMA による定量組成分析 
 
各試料中のフェライト，Laves 両相の EPMA による定量組成分析結果を，as-cast 材につ
いては Fig. 2. 10 に，熱処理材については Fig. 2. 11 に示す．Fig. 2. 10 (a) に示す as-cast
材中のフェライト相組成について，初晶領域中の組成を黒塗り，共晶領域中の組成を白
抜きで示した．なお， Fig. 2. 5 (d) に見られるような初晶領域中の晶出物は EPMA のプ
42 
 
ローブ径よりも微小であり正確な定量分析が不可能であったため，Fig. 2. 10 (b) で示す
as-cast 材中の Laves 相の組成は，共晶反応によって形成した Laves 相についてのみ示し





熱処理後の試料では，熱処理後の試料では，熱処理時間に依らず合金の W 濃度が 0 か
ら増加するにつれて Laves 相中の Cr 濃度は増加し，また Al 濃度は減少した．これに伴
い，フェライト相中の Cr 濃度は減少し，Al 濃度は Cr 濃度の変化量と比較すると微弱
ではあるが増加した．鋼中の Al 濃度が増加するにしたがって，鋼の熱膨張係数が増加




 Fig. 2. 11 (b) には，Laves 相中の Nb と W の総量も示した．Laves 相中の Nb と W は，
M サイトに互いに置換しあって存在すると考えられる Nb，W の総量は， W を含まず
Nb のみを含む試料においては約 27%であるのに対し，合金の W 濃度が 0 より増加する
につれて，その値は単調に増加し，Nb を含まず W のみを含む 0Nb-10W 合金において
は約 32%となっていた．Nb/(Nb+W)比の値が 1 より減少することによって，Laves 相中
の Nb+W 量が増加することは，W 濃度の増加に伴って Fe2 (Nb, W) Laves 相の Fe 過剰側
の組成幅が縮小していることを示している．Fig. 2. 2 の Fe-Nb，Fe-W 二元系平衡状態図
が示すように，Fe2Nb は化学量論組成を中心に両側で組成幅を持って存在するが，Fe2W





2. 3. 4 組成変化による格子定数変化 
 
 Fig. 2. 12 (a) に，合金組成変化に伴う，室温における格子定数変化を示す．格子定数
は，Nb のみを含む 10Nb-0W 合金が最小であり，合金の W 濃度が増加するにつれて格
子定数は増加し，Nb と W を同時に含む 5Nb-5W 合金，3Nb-7W 合金で極大値を示した．
Nb を含まず W のみ含んだ 0Nb-10W 合金の格子定数は，Nb のみ含む 10Nb-0W 合金よ
りも大きいものの，Nb と W を同時に含む 5Nb-5W 合金や 3Nb-7W 合金と比較すると，
減少することがわかる．Fig. 2. 12 (b) に，試験温度変化に伴う，各合金中のフェライト
相の格子定数変化を示す．すべての合金において，格子定数は 600oC までは直線的に増
加していることがわかる．一方で，試験温度が 600oC を超えると，合金の W 濃度が高
い 5Nb-5W 合金，3Nb-7W 合金，0Nb-10W 合金の格子定数の増加が緩やかになり，上に








 Fig. 2. 13 に，合金組成の変化と温度変化に伴う，Laves 相の a 軸，c 軸の格子定数変
化を示す．室温における Laves 相の格子定数は，a 軸，c 軸共に，Nb のみ含んだ 10Nb-






の増加に伴い減少し，W のみを含む合金において最小となった．Fig. 2. 14 (a), (b) に，
Fig. 2. 13 で得られた格子定数の，室温時からの変化率を示す．Fig.2. 14 (a) に示す a 軸
の格子定数の変化量は合金によって差があり，Nb のみ含む 10Nb-0W 合金の変化量がも
っとも大きく，W 濃度の増加に伴い減少し，W のみを含む合金において最小となるこ
とがわかる．一方で，Fig. 2. 14 (b) に示す c 軸の変化量は，700 oC まではどの合金も同
程度の変化量であり差は認められないが，試験温度が 700 oC を超えると，Fig. 2. 12 (a)








ため，Fig. 2. 14 (a), (b) における格子定数増加量の変化は，Fig. 2. 12 (b) における，フ
ェライト相の格子定数増加量の変化に影響されたものであると推察される．また，Fig. 
2. 14 (a) と (b) を比較すると，例えば Nb のみ含む 10Nb-0W 合金は c 軸の増加量より
も a 軸の増加量が多いことがわかるが，一方で W のみ含む 0Nb-10W 合金は，前者とは
逆に，c 軸の増加量が多いことがわかる．その結果，Fig. 2. 14 (c) に示す，a 軸と c 軸の
比である c / a の値は，10Nb-0W 合金では試験温度の上昇に伴い減少し，合金の W 濃度
増加につれてその減少量は緩やかになり，W のみ含む 0W-10Nb 合金では，温度上昇に
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伴い c / a の値は増加する結果となった． 
 
2. 3. 5 合金組成変化に伴う Laves 相・フェライト相の微小硬さ変化 
 
 Fig. 2. 15 に合金組成変化に伴う Laves 相・フェライト相の微小硬さの変化を示す．
Laves相の微小硬さは，Nbのみ含む 10Nb-0W合金中の Laves相において最小値をとり，
合金の W 濃度が増加するにつれて Laves 相の硬さも直線的に増加し，W のみを含む
0Nb-10W 合金中の Laves 相において最大となった．Fig. 2. 15 (b) に示す，フェライト相
の微小硬さは 7Nb-3W 合金を除いてほとんど合金組成による変化は見られない．本章に
おける研究において，ナノインデンテーション試験を行った 1000oC で 240 h の熱処理
を施した合金のフェライト相中に析出物は存在していなかったため，今回得られたフェ
ライト相の硬さは，固溶元素による強化を反映していると考えられる．主な固溶強化元
素は Nb と W であると考えられるが，Fig. 2. 11 (a) に示すように，フェライト相中の
Nb+W 量は合金の W 濃度が増加するに伴い増加している．にも関わらず硬さに変化が
見られないのは，W の固溶強化能が Nb よりも低いということを示している．一方で，
7Nb-3W 合金の微小硬さは他の合金よりも高い値を示した．このことから，Nb と W を




2. 4 考察 
 
2. 4. 1 ミクロ組織形成に及ぼす W/(W+Nb)比の影響 
 
 試料の W/(Nb+W)比の値を 0 から 1 に向けて大きくすると，Fig. 2. 5 に示すように as-
cast 材は初晶 Laves 相と共晶組織から初晶フェライトと共晶組織からなる二相組織へと
変化した．また，同時に晶出 Laves 相の体積率も減少した．この原因として，まず Laves
相中の Nb+W 濃度の変化からも確認できる，Laves 相の単相組成幅の縮小が挙げられ
る．本研究で用いた試料の秤量組成は，Nb+W 濃度を一定に保つように調整した．その
ため，Fig. 2. 16 に示すような(Fe, Cr, Al) – (Nb, W)の擬二元系状態図を考えた場合，W 濃
度の増加によって Laves 相の組成幅が減少すると，等(Nb, W)濃度の点において，天秤
の法則により，Laves 相の体積率は減少する．また，EPMA による組成分析結果より，
W の方が Nb よりもフェライト母相に対する 1000℃における固溶度は大きい．したが
って，合金組成の Nb+W 濃度を一定に調整したが，W/(Nb+W)比の値を変化させること
で，フェライト母相中の W 濃度が増加し，その結果 Laves 相として形成することの出
来る Nb と W の総量が減少したと言い換えることが出来る．一方，W 濃度が増加する
ほど，熱処理材中の Laves 相体積率が as-cast 材と比較して増加した．その理由は，Fe-
Nb と Fe-W 二元系平衡状態図を比較するとわかるように，固相線直下の温度における




 Fig. 2. 5 (d) に示すような，Nb を含む W 過剰組成合金では凝固直後に初晶フェライ
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ト相中に析出 Laves 相が確認できた．しかし Fig. 2. 5 (e) に示す W のみを含んだ合金中
には Laves 相はほとんど確認できない．したがって，Fig. 2. 5 (d) 中の析出 Laves 相の出
現は，単に W 濃度を増加させたことによる効果ではなく，Nb との複合添加によるもの






組織変化を抑制できると考えられる．また Fig. 2. 5 (f) に示すように，Laves 相はフェラ
イト鋼においても粒内よりも粒界に優先的に析出することがわかる．本研究では Nb，
W 濃度が高いため，10Nb-0W 合金から 3Nb-7W 合金では溶体化熱処理によって固溶体




である粒界を Laves 相で被覆することで粒界近傍を強化し，かつ粒内に Laves 相を早期
に微細分散させることで長時間にわたって良好なクリープ強度を得られることが期待
できる． 
 Fig. 2. 17 に Nb と W が共添加されている 5Nb-5W 合金と 3Nb-7W 合金の，高倍率の
反射電子像を示す．Fig. 2. 5，Fig. 2. 6 同様に，暗い相がフェライト相であり，その他の





て生じるもの (channeling contrast)と，2) 組成の違いによって生じるもの (Z-contrast) が
ある．Channeling contrast の場合，結晶粒内の組成が均一ならば，同一の結晶粒において
コントラストの変化が生じることはない．また，結晶粒界を境に明瞭なコントラスト変
化が確認できる．しかし，Fig. 2. 7 における Laves 相中のコントラストは，明瞭な界面
は示さず，緩やかに変化している．このことから，このコントラストが生じた要因は Z-
contrast によるものだと考えられる．SEM の反射電子像における Z-contrast は，原子番
号の大きい元素ほど反射電子の放出量が多いため，重元素を多く含む領域において明る
いコントラストを示す．したがって，この Laves 相は外殻部から中心部にかけて連続的
な濃度変調が生じており，Nb-rich なコアにあたる Laves 相を，W-rich な Laves 相が殻
状に覆い，その後，互いの溶質原子の相互拡散によって均質化が進行している途中の過
程を捕らえているものと考えられる．すなわち，1000oC で 100 h の熱処理においては，
完全な均質化がなされていないことを示している．同様の現象は，Fig. 2. 18 に示すよう
に，Fe-18.5Cr-0.51Nb-1.98W (wt. %) 鋼においても生じることが， Lopez らにも報告さ
れている[26]．Lopez らによると，熱力学計算上は，Nb と W を同時に含む Laves 相は
二相存在し，それぞれ組成や溶体化温度が異なることが示されている．また，それら二
つの Laves 相はそれぞれ熱的平衡相であり，650oC で 20000 h 時効後も，二相分離を維
持しているという結果を得ている[27]．しかし，本研究における Nb と W が共添加され
ている 5Nb-5W 合金と 3Nb-7W 合金に対し，1000oC で 240 h の熱処理を施した後の，高
倍率の反射電子像を Fig. 2. 19 に示す．先ほど見られた Laves 相内のコントラスト差は
消失し，一様なコントラストが得られている．EPMA 分析結果においても，統計誤差が
少ないことから，この条件の熱処理においては，Laves 相は完全に均質化が完了したも
のと考えられる．したがって，Fe2(Nb, W) Laves 相は，Lopez らの報告するような 2 種
類の平衡状態を有するものではなく，単相であることが確認できた．このような Laves
相の二相化が生じた原因として，Fe2Nb と Fe2W の析出速度の違いによって生じるもの
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と考えられる．Fig. 2. 20 に，Fe-Nb 系合金と Fe-W 系合金の，時効による硬さ変化を示
す[28]．これらの図中における硬さの増加は，過飽和 Fe 固溶体中から Laves 相が析出す
ることによるものとされている．Fig. 2. 20 (a) に示す Fe2Nb Laves 相の 650oC における
析出は，1 h より短時間側で開始する一方で，Fig. 2. 20 (b) に示す Fe2W Laves 相の 650oC
における析出は 10 h より長時間側で開始する．また，Fig. 2. 5 に示す as-cast 材の反射
電子像より，Nb を含む合金系においては，Laves 相が凝固の段階で共晶反応によって形
成することがわかるが，Wのみ含む 0Nb-10W合金では凝固直後のミクロ組織中に Laves
相はほとんど見られない． したがって，本研究における Fe2(Nb, W) Laves 相の形成過
程は，まず，Nb-rich な Laves 相が早期に形成し，そこをコアとして，W-rich な Laves 相
がシェルとして形成する，いわゆるコア･シェル構造をとる．その後，Nb の外方拡散と
W の内方拡散により，均質な Laves 相となることが考えられる． 
 Laves 相の組成が高温保持中に変化するということは，これまで示してきた，Laves 相
の組成変化による硬さ変化や格子定数変化が，同一の合金中において生じるということ





考慮する必要がある．Laves 相中の溶質元素についての報告はほとんどない．Nb や W
を含む Laves 相に関しては，Denkinger らによる立方晶系 C15 構造の Co2Nb についての
報告[29]のみである．Fig. 2. 21 に Co2Nb 中の Co および Nb の自己拡散データを示す．
1000 oC における Co2Nb 中の Nb の拡散係数は，α-Fe 中の Nb の拡散係数[30]と比較して
4 桁近く低い．これは，非等率組成の金属間化合物中の自己拡散の挙動に見られる Cu3Au




は，中心部にいた Nb 原子が Laves 相の界面まで拡散すれば良いと仮定し，また，Laves
相の形状を球と仮定する． 
拡散距離 l は，拡散係数 D と時間 t を用いて以下の式で表すことができる． 
 










  (2-3) 
 
上記の式を用いて，例えば Laves 相の粒子半径が 100 nm と仮定すると，均質化に要す
る時間は約 2000 h である．一方，粒子半径を 50 nm と仮定すると約 100 h となり，1 μm




2. 4. 2 Al と Cr の分配係数に及ぼす W/(Nb+W)比の効果 
 
Fig. 2. 22 に，EPMA による組成分析結果から求められた，Laves 相とフェライト母相





𝑖° は i 相における M 元素のモル自由エネルギー，R は気体定数，T は平衡状態




























/ln  (2-5) 
 
Fig. 13 に示されるように，W/(Nb+W)=0，すなわち W を含まない Nb 濃度が 10%の 10Nb-
0W 合金では Cr の分配係数は約 0.57，Al の分配係数は約 0.53 でほぼ同じであった．W
の濃度が増加することによって W/(Nb+W)比が増加すると，Cr の分配係数は単調に増
加し，W/(Nb+W)=1，すなわち Nb を含まない W 濃度が 10%の 0Nb-10W 合金では 1 を
超えていた．このことから，Cr は Fe2W を熱力学的に安定化させる元素であると言え
る．これに対し Al の分配係数は，W/(Nb+W)比の増加に伴い単調に減少し，W/(Nb+W)=1
においては 0.15 を下回っていた．このことから，Al はフェライト安定化元素であるが，








2. 4. 3 フェライト相の残留ひずみに対する合金元素の影響 
 
 Fig. 2. 9 に示した，EBSD 解析より得られたフェライト母相中の残留ひずみは，熱処
理の際にフェライト相と Laves 相の熱膨張率の差に起因して導入された熱ひずみであ
ると考えられる．α 鉄中に Al を添加すると，添加量に応じて熱膨張係数が増加するこ
とは先述したが，EPMA による分析結果では，フェライト相中の Al 濃度は 10Nb-0W 合
金から 0Nb-10W 合金にかけて単調に増加する傾向にあり，同様に 10Nb-0W 合金から
0Nb-10W 合金に組成が変化するにつれて，フェライト母相の熱膨張係数が単調に増加
している可能性が示唆される．しかし，Fig. 2. 9 で示したように，フェライト相中の残
留ひずみは W/(Nb+W)=0.5 である 5Nb-5W 合金にて最も大きくなっていた．10Nb-0W 合
金から 5Nb-5W 合金にかけての残留ひずみ量の変化は，両相の熱膨張係数の差によって
説明できるかもしれないが，5Nb-5W 合金から 0Nb-10W 合金にかけての残留ひずみ量
の減少を説明することが出来ない．一方で，Fig. 2. 7 (f) に示した W 過剰組成を有する
合金中には，フェライト母相と Laves 相間の界面に多くのボイドが存在したことから，
試料中の残留ひずみを，ボイドを生成することで開放した可能性が示唆される．したが





2. 4. 4 熱力学計算結果との相違 
 
 Fig. 2. 8 に示した Thermo-Calc にて計算した Laves 相体積率が実験値と比較して大き
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た，Laves 相中に Al が存在することが実験的に示されているが，計算結果では存在して







2. 5 小括 
 
 Fe-Cr-Al-Nb-W 合金中の Fe2 (Nb, W) Laves 相の形成に及ぼす Nb と W の濃度比の影響
について調査した結果，以下の結論を得た． 
 
(1) W を含まず Nb のみ含む試料は共晶組織に近い組織形態を有し，合金の Nb 濃度を減
少させ，W 濃度を増加させると，初晶フェライト相と共晶組織からなる二相組織へと変
化した．また，Nb を含まず W のみを含む試料においては，全体がフェライト母相と析
出物による組織を有した. 
 
(2) 合金中の Laves 相体積率は，合金の W 濃度の増加に伴い減少した．これは，フェラ
イト母相中への固溶度が Nb よりも W のほうが大きく，Laves 相中の Nb/W 比が W 過
剰側へ変化することにより，Laves 相の組成幅が減少したことに起因する． 
 
(3) 試料の Nb，W 濃度を変化させると，それに伴いフェライト，Laves 各相の Nb，W
濃度は連続的に変化した．Laves 相中の Nb 濃度が減少し W 濃度が増加すると，Cr 濃度
は単調に増加し，Al 濃度は単調に減少した．同時に，W/(Nb+W) 比の値が 0 より増加
するにつれて Al の分配係数は増加し，Cr の分配係数は増加した．このことより，Al は
Fe2Nb Laves 相の安定化元素として作用し，Cr は Fe2W Laves 相の安定化元素として作用
するものと考えられた． 
 
(4) Fe2 (Nb, W) Laves 相は，その形成初期において，Fe2Nb と Fe2W の晶出速度の差に起
因したコア･シェル構造をとり，その後，溶質元素の相互拡散によって均質な組成とな
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第 2 章 
 






Table 2. 1 Chemical composition of alloys (at. %) 
      
 Cr Al Nb W Fe 
10Nb-0W 9.5 6.0 10.0 0 Bal. 
7Nb-3W 9.5 6.0 7.0 3.0 Bal. 
5Nb-5W 9.5 6.0 5.0 5.0 Bal. 
3Nb-7W 9.5 6.0 3.0 7.0 Bal. 





























Fig. 2. 3 X-ray diffraction profiles of as-cast samples. 










Fig. 2. 4 X-ray diffraction profiles of heat-treated samples. 





Fig. 2. 5 Back-scatterd electron images of as-cast samples. 
(a) 10Nb-0W, (b) 7Nb-3W, (c) 5Nb-5W, (d) 3Nb-7W, (e) 0Nb-10W 





Fig. 2. 6 Back-scatterd electron images of samples 
after heat treatment at 1000oC on 100h. 
(a) 10Nb-0W, (b) 7Nb-3W, (c) 5Nb-5W, (d) 3Nb-7W, (e) 0Nb-10W  





Fig. 2. 7 Back-scatterd electron images of samples 
after heat treatment at 1000oC on 240h. 
(a) 10Nb-0W, (b) 7Nb-3W, (c) 5Nb-5W, (d) 3Nb-7W, (e) 0Nb-10W 















Fig. 2. 8 The volume fractions of Laves phase in as-cast and heat-treated samples and the 













Fig. 2. 9 Kernel average misorientation maps of ferrite matrix showing residual strain 
distribution obtained by EBSD analysis for 
(a) 10Nb-0W, (b) 7Nb-3W, (c) 5Nb-5W, (d) 3Nb-7W and (e) 0Nb-10W  






Fig. 2. 10 Element concentrations of constituent phases determined by EPMA as a function of 
W/(Nb+W) ratio in as-cast Fe-9Cr-6.5Al-(10-x)Nb-xW alloys. (a) ferrite matrix, (b) Laves 
phase. Open symbols in (a) indicate the concentrations of the elements in eutectic region and 









Fig. 2. 11 Element concentrations of constituent phases determined by EPMA as a function of 







Fig. 2. 12 (a) Lattice parameter of ferrite phase as a function of test temperature. 
(b) Room temperature lattice parameter of ferrite phase  





Fig. 2. 13 Lattice parameter of Laves phases as a function of test temperature, 







Fig. 2. 14 Amount of lattice parameter change of Laves phases (a) a axis, (b) c axis and  







Fig. 2. 15 Nano-indentation hardness of (a) Laves phase and (b) ferrite phase as a function of 

















Fig. 2. 17 High magnification back-scatterd electron images of samples after heat treatment at 























Fig. 2. 19 High magnification back-scatterd electron images of samples after heat treatment at 






Fig. 2. 20 Isothermal aging curve in (a) the Fe-W-Ni alloy at several temperature, (b) Fe-Nb-






Fig. 2. 21 Survey of the results for self-diffusion in the cubic Laves phase NbCo2 in as 















Fig. 2. 22 Element-partitioning ratio cLaves/cFerrite of Al and Cr as a function of W/(Nb+W) 
ratio in Fe-9Cr-6.5Al-(10-x)Nb-xW alloys. 












第 3 章 
 














3. 1 緒言 
 
 第 2 章では，鋼と凝固時に共晶反応によって晶出した Laves 相について議論した．し
かし，実際の鋼中において，Laves 相は析出相として鋼中に晶出することが考えられる．














 鋼中からの Laves 相の析出挙動と，それに伴う鋼の特性変化については古くから多く
の研究がなされてきた[2-12]．また，フェライト相と Laves 相は様々な結晶学的方位関
係を有していることが報告されている．Table 3. 1 に，それをまとめる． 
 Laves 相中の Nb，W 濃度によって，Laves 相の格子定数，軸比 c / a が変化すること











3. 2 実験方法 
 
3. 2. 1 試料 
 
 本章で用いた試料は，第 2 章で用いた合金と同じ試料組成，鋳造プロセスである．こ
の合金の as-cast 材を砥石切断機で加工し，5×10-3 Pa 以下まで減圧した石英管の中に封







た．フェライト鋼中における Fe2Nb Laves 相の核生成サイトは，600oC では粒内，700oC
では転位上，800oC では粒界上であるという報告がある[13]．そのため，Laves 相を粒内
に微細均一析出させることを目的として，600oC で 10 h の熱処理を施し Laves 相の核生
成を促し，その後 700oC で 10 h の熱処理を施すことで，Laves 相の若干の粒成長を促し
た． 
 
3. 2. 2 透過型電子顕微鏡による観察 
 
 溶体化-時効熱処理によって析出した Laves 相の析出形態を調査することを目的とし




イスし，さらに切り出した板試料を φ3mm の円盤，もしくは 1mm×3mm の短冊状に切
り出した．その後、円形状の試験片を乾式研磨によって#1G, 0, 2/0, 4/0, 6/0, 1000, 1500, 
2000 の順に両面を薄くしていき，最終的に膜圧が 60μm程度の薄膜を作製した．最終工
程として作製した薄膜を透過型電子顕微鏡で観察できるようにするためにテヌポール
法電解研磨を行った．電解研磨に用いた装置は、Struers 社製 Tenupol-5 である．研磨条




 TEM 観察に用いた機器は，日本電子 (株) 製 JEM-2100 と ARM200F である．観察時
の加速電圧は 200 kVであり，照射電流量は JEM-2100を使用した際は約 106 μAであり，
ARM200F を使用した際は約 160μA である．JEM-2100 では，合金中ミクロ組織の明視
野と制限視野電子線回折図形を，ARM200F では明視野像，微小領域電子線回折図形に
加えて，走査透過型電子顕微鏡 (Scanning transmission electron microscope: STEM) 像と
エネルギー分散 X 線分光法 (Energy dispersive X-ray spectrometry: EDX) による元素マッ
ピング像を得た． 
 
3. 2. 3 SEM 像を用いた Laves 相析出形態解析 
 
 溶体化 – 時効析出させた Laves 相の粒径，数密度といった析出形態を調査すること
を目的として，SEM によるミクロ組織観察と，SEM 像に対する画像解析を行った．こ












3. 2. 3. 1 SEM によるミクロ組織観察 
 
 SEM 観察に用いた試料は，時効熱処理後の合金を，2. 2. 4 節と同様の手順で試料切り
出し，鏡面研磨を施した．その後，3. 2. 2 節で示したものと同じ電解液，電解電圧で電
解研磨を施した．研磨時間は 30 s であり，電解研磨完了後の試料は酸化防止のためにエ




速させる，ジェントルビーム法を利用した[14, 15]．電子銃における加速電圧は 7 kV と




3. 2. 3. 2 ImageJ による Laves 相析出形態解析 
 
 SEM で撮影した反射電子像から，Laves 相の粒径と数密度を算出するために，ImageJ
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による画像解析を行った．画像を二値化し，Laves 相に相当する領域の投影面積 a を求













3. 3 実験結果 
 
3. 3. 1 時効熱処理による Laves 相析出状態変化 
 
 溶体化後，時効熱処理を施した合金の TEM 明視野 (Bright field: BF) 像を Fig. 3. 1 に
示す．各写真の左下部に，明視野像を撮影した視野からの制限視野電子線回折像を併せ
て示す．すべての合金において，電子線入射方向はフェライト相の [1 1 1]Ferrite 方向であ
る．黒く塊状に存在する相は Laves 相である．Laves 相のサイズは，Nb，W が単独で添




の<1 1 2>方向であり，フェライト相の (1 1 0) 面を晶癖面としていることがわかる． 
 Fig. 3. 2 (a) に，Nb のみを添加した 10Nb-0W 合金中に見られた Laves 相と，Fig. 3. 2 




3. 2 (b) の制限視野回折図形を解析すると，この Laves 相は母相フェライト相と以下の
結晶方位関係を有していることが明らかとなった． 
 





る．また，この Laves 相は，成長方向が柱面方向である [112̅0] 方向であることがわか
る．Fig. 3. 3 に，Fig. 3. 2 (a) 中の赤丸部より得られた，TEM の高分解能明視野像を示
す．写真上部が Laves 相であり，写真下部がフェライト相である．フェライト相と Laves
相の異相界面は，直線的な形態を有していた．また，異相界面において，界面転位など
の格子欠陥は確認されなかった． 
 Fig. 3. 4 (a) に，W のみ含む 0Nb-10W 合金中に見られた Laves 相と，Fig. 3. 4 (b) に
は，Fig. 3. 4 (a) 中の赤丸で示した，フェライト相と Laves 相を同時に含む領域から得
られた制限視野回折図形を示す．こちらの Laves 相も，Fig. 3. 2 (a) に示す Laves 相と同
様に，ある一定の方向に向かって成長したことがわかる．また，Fig. 3. 2 (a) とは異な
り，フェライト-Laves 相異相界面近傍において，フェライト相に格子ひずみ等は確認で
きなかった．Fig. 3. 4 (b) の制限視野電子線回折図形を解析すると，この Laves 相は母
相フェライト相と以下の結晶方位関係を有していることが明らかとなった． 
 
[01̅1̅2]Laves // [100]Ferrite,  (21̅1̅0)Laves // (110)Ferrite (3-3) 
 
この結晶方位関係は，Nb のみ含む 10Nb-0W 合金中の Laves 相から得られたものとは異
なることから，合金組成によってフェライト相と Laves 相の結晶方位関係は変化するこ
とが明らかとなった．また，Fig. 3. 4 (a) 中の Laves 相は，10Nb-0W 合金中の Laves 相
とは成長方向が全く異なり，c 軸に平行な方向に成長したことがわかった．したがって，
結晶方位関係だけでなく，Laves 相の成長方向もまた，合金組成に影響されることが明
らかとなった．Fig. 3. 5 に，Fig. 3. 4 (a)中の赤丸部より得られた，TEM の高分解能明視
野像を示す．写真上部がフェライト相であり，写真下部が Laves 相である．フェライト





Fig. 3. 5 に 5Nb-5W 合金から得られた STEM 明視野像と，Fig. 3. 5 (a) 中の赤破線で
囲った領域の (b) Nb マッピング像と (c) W マッピング像，(d) (c) と (d) を重ねた，
Nb+W マッピング像を示す．この合金中に見られる析出物は，ひとつの塊状の析出物で
はなく，いくつかの析出物が重なって存在していることが，Fig. 3. 5 (a) で示す STEM
明視野像から理解できる．また，Fig. 3. 5 (b-d) に示す EDX による元素マッピングの結
果を見ると，W は母相と析出物との界面で明瞭な濃度差を示しているのに対し，Nb は
不明瞭な界面を示している．また，Nb と W の元素マッピング結果を重ねると，析出物
内部において Nb の濃化が生じており，母相-析出物界面近傍においては W 濃度が増加
していいることが理解できる．この現象は，2. 4. 1 節，または Fig. 2. 17 で示した，Nb-
rich な Laves 相とフェライト母相の界面に W-rich な Laves 相が核生成・成長することに
よって Fe2(Nb, W) Laves 相が core-shell 構造を形成することに起因する．Fig. 3. 6 (a) に
は，Fig. 3. 5 (a) 中の赤破線で囲った領域中に存在する析出物から得られた極微小領域
電子線回折図形を示す．得られた電子線回折図形は，回折斑点が 10 角形に配置されて
いる．このことは，析出物が 10 回対称性を有していることを示唆するが，C14 型 Laves
相において 10 回対称性を示す結晶方位は存在しない．そこで，Fig. 3. 6 (a) 中の回折斑
点 A，B，C から暗視野像を得ると，それぞれ Fig. 3. 6 (b), (c), (d) のようになり，数 nm
の微細析出物が析出物上に多量に存在していることがわかった．また，それぞれ異なる
回折斑点から得られた Fig. 3. 6 (b), (c), (d) は，それぞれ異なる暗視野像をしめしたこと
から，Fig. 3. 6 (a) の回折図形は単独の析出物から得られたものではなく，複数の析出
物を同時に含む領域から得られたものであるということがわかる．また，この微細析出
物は，これまでの議論から，Nb-rich Laves 相上に析出した W-rich な Laves 相であると
考えられ，この Laves 相は，フェライト母相，または Nb-rich な Laves 相に対して最低
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でも 3 種類のバリアントを有して析出していることがわかる． 
 Fig. 3. 6 (a) に，ImageJ を用いて解析した Laves 相粒子径の合金組成による変化を示
す．Laves 相の粒子径は，W のみ添加した 0Nb-10W 合金で最も大きく，次いで Nb のみ
添加した 10Nb-0W 合金となり，Nb と W を複合添加した 3Nb-7W 合金，5Nb-5W 合金，
3Nb-7W 合金の粒子径はほとんど同程度であるが，Nb と W が 1 : 1 で含まれる 5Nb-5W
合金近傍で最小値をとった．また，Fig. 3. 6 (b) には Laves 相の析出物密度を示す．Laves
相の数密度は，粒子径とは逆の傾向を示し，5Nb-5W 合金近傍で最大値をとり，Nb，W
単独添加の両端に向かって減少していく挙動を示した．また，その数密度は，10Nb-0W
合金と 5Nb-5W 合金を比較すると約 4 倍の値となることがわかった． 
 
3. 3. 2  合金組成変化によるフェライト相の微小硬さ変化 
 
 Fig. 3. 7 に，溶体化後時効熱処理を施した合金中のフェライト相から得られたナノイ
ンデンテーション試験による微小硬さを示す．フェライト相の微小硬さは，Nb のみ含
む 10Nb-0W 合金が最も低い値を示し，合金の W 濃度が増加するに従い，硬さは連続的
に増加した，合金の W 濃度が約 8%となる組成付近で硬さは極大値を示すことが見てと
れる．また，Nb，W が複合添加されている 7Nb-3W 合金と W のみ添加されている 0Nb-
10W 合金の硬さはほとんど同じ値を示した．  
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3. 4 考察 
 
3. 4. 1 Laves 相による析出強化能に及ぼす合金組成の影響 
 
 Fig. 3. 6 (a), (b) で示した，Laves 相の粒子径と数密度より，Laves 相による析出強化
量を見積もった．析出粒子による強化機構は，試験温度と，粒子と母相の異相界面の整
合性によって異なる．本研究では，Fig. 3. 7 で示した室温でのナノインデンテーション
試験の結果を用いて考察できるよう，室温における強化機構を採用する．また，Fig. 3. 


















































   AOr=
1
1-ν
，B0=0.6  らせん転位 
  AOr=1， B0=0.7  刃状転位 









Or  (3-5) 
 
ここで，G は剛性率である．また，析出物表面間距離 λ は次のように求める． 
 
pdlλ  25.1  (3-6) 
 
l は粒子中心間距離であり，単位面積当たりの析出物数密度を N とすると，l = (N)-1/2で
求められる．dpは析出物半径である．式 (3-5) を用いて Laves 相による析出強化能を見
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積もる際に，G は本研究で用いた合金と同じ 9%の Cr 濃度である高 Cr フェライト系耐
熱鋼で求められた値[19]を用いた． 
 Fig. 3. 8 に，Laves 相による Orowan 応力の，合金組成による変化を示す．Orowan 応
力の変化挙動は，Fig. 3. 6 (b) に示す Laves 相の数密度の合金組成による変化と同じ挙
動を示し，5Nb-5W 合金近傍で最大値をとり，Nb，W 単独添加の両端に向かって減少し
ていく挙動を示した．Nb のみ添加した 10Nb-0W 合金の Orowan 応力が最も低く，約 100 
MPa であるのに対し，5Nb-5W 合金近傍の最大値は約 250 MPa という値を示した． 
 Laves 相の粒径は，Nb と W を複合添加した合金において最小となったが，Nb を単独
添加した合金中の Laves 相と比較して大きな差は無かった．しかし，Nb，W を 1 : 1 の




ろうということが，過去に指摘されている[20]．したがって，Nb と W を複合添加した
合金中における Laves 相は，Nb と W を単独添加した合金中の Laves 相よりも，早期に
析出した可能性がある．Fe2Nb が析出するオーステナイト鋼において，W を添加するこ
とにより，Laves 相が Nb 単独添加時と比較して，早期に析出したという実験結果があ
る[21]本研究の結果より，フェライト鋼においても同様の現象が生じている可能性が示
唆される．また，本研究において Laves 相の時効時間による粗大化挙動は確認できなか
ったが，30Cr-3Al (wt.%) フェライト鋼において，Fig. 3. 9 の結果が Yamamoto らによっ
て得られている[22]．この結果においても，Nb と W，または Mo を複合添加させた鋼種
の Laves 相は，700oC で 100 h の時効条件においては，Nb を単独で添加した鋼種中にお
ける Laves 相よりも微細であり，これは本研究の結果と一致する．この研究によると，
Nb と W，Mo を複合添加した鋼種中の Laves 相は，時効初期においては Nb 単独添加鋼
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3. 4. 2 フェライト-Laves 相異相界面の格子整合性に及ぼす合金
元素の影響 
 





た Laves 相は．C14 型の六方晶系の結晶構造を有する．結晶構造が大きく異なるため，
例えば Ni 基超合金中に見られるような，低いミスフィットを有する異相界面を構築し
たり，BCC 母相と NaCl 型結晶構造を持つ析出相との方位関係である Baker-Nutting の










  式 (3-2) で示す，10Nb-0W 合金にて得られた Laves 相とフェライト相の結晶方位関
係より，Fig. 3. 10 に示す，Laves 相の (0 0 0 1) 面とフェライトの (1 1 0) 面の格子のマ
ッチングモデルを考えることが出来る．この面のマッチングが良い可能性は，Horon こ
のモデルにおいて，異相界面の整合性を評価するために，Fig. 3. 11 に示す，以下の 3 つ
のパターンの原子点，および面のマッチングを評価した． 
 
1) (1 1 2̅)Ferriteの面間隔: d112/3 と (1 1 2̅ 0)Lavesの面間隔: d11 2̅0/2 
2) (3 3̅ 2)Ferriteの面間隔: d332/3 と (1 0 0 0)Lavesの面間隔: d1000/2 
3) [1 1 3̅]Ferriteの原子間隔: √11aFerrite/2 と [1 0 0 0]Lavesの原子間隔 aLaves 
 




















ミスフィットに起因したフェライト相の格子ひずみ量変化を Fig. 3. 12 に示す．Fig. 3. 




張ひずみは，合金の W 濃度が増加するにつれて連続的に減少した．Fig. 3. 12 (c) に示
す，原子間隔に起因する格子ひずみ量は，面間隔に起因するひずみ同様に，Nb のみ含
む 10Nb-0W 合金で最も大きく，同様に圧縮ひずみであった．この圧縮ひずみは，合金




3. 4. 1 節で示した，Laves 相による析出強化能も，Nb と W の濃度比 Nb/(Nb+W)が 0.5 か
ら 0.7 の間で最も大きくなることから，9Cr-6.5Al フェライト鋼においては，この Nb と






3. 5 小活 
 











(3) フェライト相-Laves 相間の格子ミスミスフィットは，合金の W 濃度が増加するに
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第 3 章 
 






Table 5. 1 Reported orientation relationship between ferrite and C14 type Laves phase. 
   
Orientation relationship Composition of Laves Reference 
(0 0 0 1)L // (1̅ 1 0)α ，[1̅ 1 0 0]L // [1 1 1]α 
Fe2Nb, 
(Fe, Cr)2(Mo, Ti, Nb) 
[2][3] 
[4][5] 
(0 0 0 1)L // (0 1 1)α ，[1 1 2̅ 0]L // [1 0 0]α 
Fe2Nb 
(Fe, Cr)2(Mo, Ti, Nb) 
[2][3] 
(1̅ 1 0 1)L // (2 1 1̅)α ，[1 1̅ 0 2]L // [0 1 1]α Fe2Nb [2] 
(1 1 2̅ 0)L // (1 1̅ 1)α ，[0 0 0 1]L // [1 2 1]α Fe2Nb [2] 
(0 0 0 1)L // (2 1 1̅)α ，[2̅ 1 1 0]L // [1 1̅ 1]α Fe2Nb [6] 
[0 1̅ 1 0]L // [1 1̅ 1]α Fe2Nb [7] 
(0 0 0 1)L // (1 1 1)α ，[1 1 2̅ 0]L // [0 1̅ 1]α Fe2W [8] 
(2 2̅ 0 1̅)L // (1 1 1)α ，[2 1̅ 1̅ 6]L // [1 1̅ 2̅]α Fe2W [9] 
(0 1̅ 1̅ 3)L // (1̅ 1̅ 0)α ，[2 1̅ 1̅ 0]L // [1 1̅ 3]α Fe2W [9] 
(2 1̅ 1̅ 0)L // (1 1 0)α ，[1 0 1̅ 2̅]L // [1̅ 1 3]α Fe2(Mo, W) [10] 
(1 0 2̅ 3)L // (1 1 0)α ，[1̅ 2 1̅ 0]L // [1̅ 1 3]α Fe2(Mo, W) [10] 
(0 1̅ 1̅ 3)L // (1 1 0)α ，[1 2 1̅ 0]L // [1̅ 1 3]α Fe2(Mo, W) [10] 
(1 0 1̅ 3)L // (1̅ 1̅ 0)α ，[1 1̅ 0 1]L // [1̅ 1 3]α Fe2(Mo, W) [10] 
(3 1̅ 2̅ 0)L // (1̅ 0 0)α ，[1 2̅ 1 3̅]L // [0 1 1]α Fe2(Mo, W) [11] 







Fig. 3. 1 TEM BF image of samples after aging heat-treatment. (a) 10Nb-0W, (b) 7Nb-3W, 







Fig. 3. 2 (a) TEM BF image of Laves phase in 10Nb-0W alloy. (b) Diffraction pattern 







Fig. 3. 3 High-resolution TEM BF image of interfacial boundary between Laves phase and 







Fig. 3. 4 (a) TEM BF image of Laves phase in 0Nb-10W alloy. (b) Diffraction pattern 















Fig. 3. 5 High-resolution TEM BF image of interfacial boundary between Laves phase and 









Fig. 3. 6 (a) STEM-BF image of 5Nb-5W alloy and elements mapping of (b) Nb, (c) W and 







Fig. 3. 7 (a) Nano-beam diffraction patter obtained from the Laves phase in the red square 
region in Fig. 3. 6 (a) and dark-field images taken by 







Fig. 3. 6 (a) Particle size and (b) Number fraction of Laves phase as a function of W 











Fig. 3. 7 Nanoindentation hardness of ferrite phase that including Laves phase precipitation 







Fig. 3. 8 Calculated Orowan stress by size and number fraction of Laves phase plotted as a 

























Fig. 3. 10 The atoms matting model in (1 1 0)Ferrite plane with those in (0 0 0 1)Laves 





Fig. 3. 11 Atoms matting models considered in this study, (a) plane matting of (1 1 2̅)Ferrite and 
(1 1 2̅ 0)Laves, (b) plane matting of (3 3̅ 2)Ferrite and (1 0 0 0)Laves,  





















第 4 章 
 














4. 1  緒言 
 
  Fe2Nb Laves 相は Fig. 2. 2 (a) に示す様に，Fe-rich，Nb-rich の両側に組成幅を有し，融
点まで安定して存在する．Fe-Nb 二元系において，Fe2Nb は，高温ではオーステナイト
相と相平衡するが，フェライト鋼の基本的な構成元素である Cr や Al を添加した場合，
1000oC の高温域においてもフェライト相と相平衡することは，第 2 章で確認された．









 Fig. 4. 2 に示すように，Fe2Nb には 3 つの原子サイトが存在し，それぞれ Fe 原子で占
められる 6h site と 2a site，Nb 原子で占められる 4f site と称される．Cr や Al が Fe2Nb 
Laves 相中に固溶することはこれまでに確認されているが[3-6]，その置換挙動について
の具体的な報告は極わずかである[7, 8]．上述のように，C14 構造は 2 つの Fe サイトを
有するため，ある原子が Fe 原子を置換する場合，どちらのサイトに，どのような割合








ある．Fe2Nb において，構造欠陥は Anti-site 原子であるという先行研究結果がある[13]
が，非化学量組成を有する Laves 相における元素置換挙動を考える際には，添加元素の
置換挙動のほか，Anti-site 原子や構造空孔の挙動にも着目する必要がある．そこで本章
では，Nb 濃度の異なる非化学量論組成 Fe2Nb Laves 相に対し，Al と Cr を添加した場合




4. 2  実験方法 
 
4. 2. 1 試料 
 
 本章で用いた合金の化学組成を Table 4. 1 に示す．Nb 濃度が化学量論組成となる
33.3%のものに加え，29 と 27%の 3 種の Laves 相単相に対し，Al と Cr をそれぞれ秤量
組成で 0 – 16.67%添加した Laves 相単相合金を用意した．以後，添加元素によらず，Nb
濃度が 33.3%の合金を 33.3Nb 合金系，29%，27%の合金をそれぞれ 29Nb 合金系，27Nb
合金系と称す．すべての合金は，原料に Fe (99.999 wt. %)，Nb (99.9 wt. %)，Al (99.99 
wt. %)，Cr (99.99 wt. %)を用い，Ar 雰囲気による非消耗電極アーク溶解法にてボタンイ
ンゴットとして溶製した．その後，均質化を目的として，1.0×10-4以下の真空雰囲気に
て，1300oC で 50 – 70 h の熱処理を施した． 
 
4. 2. 2 粉末 X 線回折法による構造精密化 
 
 Laves 相の元素置換による構造変化を調査するために，粉末 X 線回折法の Rietveld 法
を用いた構造精密化を行った．以下に，その手法の詳細を記す． 
 
4. 2. 2. 1 粉末 X 線回折プロファイル測定 
 









・管電圧: 40 kV 
・管電流: 40 mA 
・光学系: Bragg- Brentano 型集中光学系 
・検出器: 一次元半導体高速検出器 (Bruker，LynxEye XE-T) 
・ゴニオメータ半径: 280 mm 
・ソーラースリット開口角: 2.1o 
・発散スリット開口角: 0.3o 
・散乱スリット開口幅: 5.35 mm 
・受光スリット開口角: 2.93o 
・試料回転速度: 15 rpm 
・2θ 範囲: 20 - 140o 
 
測定範囲は，C14 構造を有する Laves 相の第一ピークから，格子定数変化に敏感な高角
度側のピークを得ることを目的として，上記の条件に決定した．測定雰囲気は室温であ







4. 2. 2. 2 Rietveld 法 
 











iKKKKKiiiRi yGLPFmDAsSf    hx  (4-1) 
 
・s: 回折装置，測定条件，試料に依存する種々の定数を含む尺度因子． 
・SR(θi): Bragg- Brentano 型集中光学系における平板試料表面の粗さの補正因子． 
・A(θi): 吸収因子． 





・hK: 回折指数 hkl を表すベクトル． 
・PK: 試料の選択配向による回折強度の変動を補正するための選択配向関数． 














究において用いた Bruker AXS 製 TOPAS も，同様の機能が備え付けられている． 
 本解析にて精密化する結晶構造因子 F(hK) は，以下の式で表される． 
 
   
j




・xj, yj, zj: 分率座標 
・Tj: Debye-Waller 因子． 
 
原子散乱因子 fj と入射波長 λ は定数なため，実際に精密化するのは占有率 fj と分率座





























である中性子回折ではなく，電子雲散乱である X 線回折の場合，Debye-Waller 因子は
種々の精密化の際のエラーの掃き溜めとなることが多い．そのため，実験室規模の X 線
回折測定では Debye-Waller 因子の精密化は不可能とされている[16]．したがって，本研
究で精密化する結晶構造因子に関するパラメータは，占有率 fj と分率座標 xj, yj, zjのみ
とする．Table 4. 2 に，化学量論組成 Fe2Nb Laves 相の結晶構造パラメータを示す[17]．
上述ように，C14 型 Fe2Nb Laves 相には 3 つの原子サイトがあり，それぞれ x, y, z の分
率座標を有するため，計 9 つの分率座標が存在する．しかし，Fig. 4. 2 における Fe1 サ
イトである 6h site は，x, y 座標が可変であるが，Wyckoff 位置の制約により，y = 2x と
なっている．Nb サイトである 4f site は，同様の理由で x = 1/3, y = 2/3 で固定であり，z
座標のみ精密化できる．Fe2 サイトである 2a site は，x = y = z = 0 で固定である．した























を行う．初期結晶構造モデルにおける占有率，分率座標は，Table 4. 2 に示す化学量論





 ② a，c，Dc，e0，ds，bi，s 
 ③ a，c，Dc，e0，ds，bi，s，z 














4. 2. 3 ナノインデンテーション硬さ試験 
 









 測定に用いた試料は，均質化熱処理後の合金を，2. 2. 3 節と同様の手順で試料切り出
し，鏡面研磨，コロイダルシリカによるひずみ除去研磨を施した試料を用いた．押し込
み荷重は 10 mN とし，結晶方位による硬さの変化による影響を考慮し，試料中の広い




4. 2. 4 走査透過型電子顕微鏡による原子像観察 
 
 Laves 相中における置換元素のサイト占有挙動を直接的に観察するために，走査透過
型電子顕微鏡 (Scanning transmission electron microscope: STEM) による高角度感情暗視
野 (High-angle annular dark field: HAADF) 像観察を行った．HAADF-STEM 像は，原子番
号の二乗と，原子カラム全体の重さに比例したコントラストが得られるため，各サイト
に対する元素の置換を半定量的に表すことができる． 
観察に用いた試料作製課程を Fig. 4. 3 に示す．均質化熱処理後の合金を EDM により
3 mm×3 mm×1 mm 程度の大きさに切り出したのち，ガラス板に張り付け，耐水研磨紙
を用いて，盤目が#240→#400→#600→#800→#1000→#1500→#2000 の順序で湿式研磨を







オンによるイオンミリングを行った．イオンミリングに使用した機器は，Gatan 製 PIPS 
model 691 であり，加速電圧 4 kV，ビーム入射角 4°の条件で行った． 
 HAADF-STEM 観察には，日本電子(株)製 ARM-200F を用いた．加速電圧は 200 kV で
あり，照射電流は約 160 µA である． 




4. 3 実験結果 
 
4. 3. 1 WPPD 法による粉末 X 線回折プロファイルの解析 
 
 Fig. 4. 4 に，29Nb2Al 合金から得られた粉末 X 線プロファイルに対し，WPPD 法を用










Laves 相，Laves-1 と Laves-2 が存在すると仮定して再度フィッティングを試みた．その
結果，Fig. 4. 4 (b) に示すように，観測積分強度と理論積分強度が良い一致を示した．
また，これら二つの Laves 相は，結晶性が大きく異なり，結晶子サイズは Laves-1 が数
百 nn であるのに対し，Laves-2 は数十 nm 程度であった．また，格子定数も，a 軸，c






4. 3. 2 Rietveld 法による粉末 X 線回折プロファイルの解析 
 
4. 3. 2. 1 置換元素のサイト占有挙動 
 
 Rietveld 解析によって得られた，Fe2Nb Laves 相に Al を添加した場合の，Nb サイトで
ある 4f site における各種元素の置換挙動を Fig. 4. 5 に示す． Fig. 4. 5 (a) で示す Fe の
挙動は，Al 無添加である二元系 Fe2Nb Laves 相において化学量論組成である Fe-33.3Nb
では Fe の Nb 置換はほぼゼロである．Fe 過剰である Fe-29Nb では 4f site の Fe 濃度はお
よそ 4.2%であり，Fe-27Nb では 6.3%であった．この結果は，組成幅を有する非化学量
論組成の A2B 型 Laves 相における格子欠陥は，構造空孔ではなく Anti-site defect である
[13]という結果と一致する．Fe 過剰 Laves 相において，Laves 相中の Al 濃度が増加する
と，4f site の Anti-site Fe 濃度は減少する一方で，Fig. 4. 5 (b) に示す様に，4f site の Al
濃度は増加した．したがって，Al は Anti-site Fe 原子を置換する形で 4f site に存在する
ことがわかった． 
 Fig. 4. 6 (a) に 6h site，Fig. 4. 6 (b) に 2a site における Al 原子の置換挙動を示す．す
べての Nb 濃度において，Al 原子はどちらかのサイトに優先的に置換することはなく，
両サイトに置換できることが明らかとなった．この結果は，Stein らによる，A2B 型 C14 
Laves 相中に，原子半径が rA < rC < rBである元素 C を添加した際の優先置換サイトは 2a 
site であり，6h site には置換しないという結果[7]には反するが，Yan らによる C14 型
Laves 相である Mn2Ti に対する Al 添加[19]や，同じく C14 型である Fe2Ti に対する Al
添加[20]の際における Al 原子の置換挙動とは類似しているほか，Sharon らが Mn を添
加した Fe2Ti に対する Mössbauer 分光分析より，Mn はすべて 6h，2a の両 Fe サイトに
置換するが，優先置換サイトは存在しないという結果[21]と同様の結果となった．Al 原
子の置換挙動は，合金の Nb 濃度によって異なり，33.3Nb 合金系では上に凸，29Nb 合
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金系では下に凸，27Nb 合金系では S 字型の曲線を描くような挙動を示した． 
 Fe2Nb Laves 相に Cr を添加した場合の， 4f site における各種元素の置換挙動を Fig. 4. 
7 に示す．Fig. 4. 7 (a) で示す Fe の挙動と，Fig. 4. 7 (b) で示す Cr 原子の置換挙動は，
Fig. 4. 5 で示した Al を添加した場合と大きく異なることがわかる．29Nb 合金系では，
Laves 相中の Cr 濃度を増加させても，4f site における Cr の置換量は 0.3%程度と極わず
かであり，構造欠陥のほとんどが Anti-site Fe で占められている．一方，27Nb 合金系で
は更に挙動が異なり，Laves 相中の Cr 濃度が増加するにつれて Cr は Anti-site Fe を置換
する形で 4f site に存在するが，Fig. 4. 5 で示した Al 添加の場合と異なり，その置換挙動
は緩やかである． 
 Fig. 4. 8 (a) に 6h site，Fig. 4. 8 (b) に 2a site における Cr 原子の置換挙動を示す．Al
を添加した場合と同様に，Cr 原子もどちらか一方のサイトのみに優先的に置換するこ
とはせず，両サイトに置換することが可能であることがわかった．しかし，Al 原子を置
換した場合と異なり，Cr 原子は Laves 相の Nb 濃度に依らず，2a site には約 4%以上の
固溶は出来ない可能性が示唆された．また，27Nb 合金系では 2a site にはほとんど Cr は
固溶しないことがわかった．6h site における Cr 原子の置換挙動において，33.3Nb 合金
系と 29Nb 合金系は類似した挙動を示した一方で，27Nb 合金系は異なる挙動を示した．
以上より，Laves 相中に Al と Cr を置換させた場合の，各サイトにおける置換挙動は，
置換させた原子種によって異なるほかに，Laves 相の Nb 濃度によっても異なる挙動を
示すことが明らかとなった． 
 
4. 3. 2. 2 元素置換による Laves 相の格子定数，軸比変化 
 
 Fig. 4. 9 に Al と Cr を添加した際の，Laves 相の a 軸，c 軸の格子定数変化を示す．
Al，Cr の添加は共に Laves 相の a 軸，c 軸の格子定数を増加させることがわかる．その
135 
 
増加の度合いは，Cr を添加した場合よりも Al を添加した場合において顕著である．こ
れは，Al と Cr の原子半径がそれぞれ 143 pm と 128 pmであること[23]から説明が出来
る．また，33.3Nb 合金系と 27Nb 合金系の格子定数変化は，a 軸と c 軸ともに，また，
添加元素に依らず S 字型の増加傾向を示した．一方，29Nb 合金系の格子定数変化挙動
は他の合金系と異なり，二次関数的に増加した．これらより，元素置換による格子定数
変化の挙動は，Nb 濃度によって異なることが明らかとなった． 
 Fig. 4. 10 に元素置換による Laves 相の c 軸と a 軸の比である c / a の変化を示す．六
方晶系の C14 型 Laves 相において，c / a は(8/3)1/2 = 1.633 が理想値とされている．Al を
添加した場合と Cr を添加した場合では，c / a 値の変化は異なる挙動を示すことがわか
る．Al を添加した場合は，合金の Nb 濃度に依らず c / a 値は低下するが，Cr を添加し
た場合は，低 Cr 濃度では一旦低下するが，その後 Laves 相中の Cr 濃度が増加するに連
れて，増加した． 
 
4. 3. 3 Al，Cr 添加による Laves 相の微小硬さ変化 
 
 Fig. 4. 11 に，Fe2Nb Laves 相に対して Al，Cr の元素を置換した際の微小硬さの変化に
ついて示す．Al，Cr 無添加の Fe-Nb 二元系 Laves 相において，化学量論組成 Fe2Nb は
約 19.4 GPa の硬さを示した．一方で，Fe 過剰な非化学量論組成を有する Laves 相は，
Nb 濃度の低下に伴い硬さは低下し，Fe29Nb は約 18.7 GPa，Fe27Nb は約 17.8 GPa とな
った．Al，Cr 添加は共に Laves 相の微小硬さを増加させたが，その増加分は添加元素の







た硬化挙動を示した．Cr を 2%添加することで硬さが増加し，その後，添加 Cr 濃度を








4. 4  考察 
 
4. 4. 1 本研究で得られた粉末 X 線プロファイルの妥当性 
 
 本研究で主に用いられた手法である Rietveld 解析において，フィッティングを行う粉
末 X 線回折プロファイルの質は非常に重要なものとなる．Fig. 4. 12 に，Nb が化学量論
組成である 33.3Nb と，これに 8%の Al，もしくは Cr を添加した 33.3Nb 合金系の，粉
末 X 線回折法によって得られた回折プロファイルを示す．本研究で得られたプロファ
イルは C14 型 Fe2Nb Laves 相の第一ピークを含む回折面に存在する原子種の変化に敏感
な低角度側のピークから，格子定数変化に敏感な高角度側のピークまでの 70 本以上の
ピークを含んでいる．また，プロファイルのピーク／バックグラウンド比も最強線に対
して 300 以上と高く，Rietveld 解析に適した良好なプロファイルが得られたと言える． 
 
4. 4. 2 Laves 相の二相分離 
  


















た，今回用いた Laves 相と類似した結晶構造を有する Mg-Zn-Y 合金においては，積層
欠陥に溶質元素の偏析が確認されている[27]．また，化学量論組成を有する Fe2Nb Laves
相粉末に対しメカニカルアロイングを施すと，Laves 相が disorder する (この際の
“disorder”は，Laves 相が粉砕時の外力に起因するメカノケミカルリアクションにより，
局所的に組成変化を起こし，化学量論組成 Fe2Nb→非化学量論組成 Fe2Nb + Fe となる反
応を指す) という報告もある[28]．本研究において作製した粉末試料もまた，粉砕法に
より作製されているため，上記のような反応が生じている可能性が考えられる．以上の
ことから，第二の Laves 相は，Fe2Nb Laves 相と相平衡するまったく別の Laves 相では
なく，積層欠陥や，その周囲の元素偏析や若干の組成変化により，わずかに格子定数が
異なる領域である可能性が考えられる． 
 本来 Rietveld 解析は，複相材であっても，それらすべての結晶構造を精密化すること
が可能である．しかし，本研究の場合においては，Laves-2 は独立したピークが存在せ
ず，二相のパラメータを同時に精密化することは，相互が干渉し合って解が発散する可







4. 4. 3 元素置換に対する原子寸法効果 
 
 Fig. 4. 5 から Fig. 4. 8 に示した，Fe2Nb Laves 相への Al，Cr 原子の置換挙動は，置換
した原子種，また Nb 濃度によって異なる挙動を示した．その要因として考えられる一
つの要因として，各原子の大きさに起因する寸法因子効果が考えられる．A2B 型 Laves
相の相安定性を示す指標として，A サイトと B サイトを構成する原子半径比による議
論がある()．Fe, Nb, Al の原子半径がそれぞれ 126 pm，146 pm，143 pmであり，化学量
論組成の Fe2Nb Laves 相の原子半径比 rNb / rFeは 1.159 であり，理想値である 1.225 より
も小さい．しかし，Al の原子半径が Fe よりもはるかに大きく，Nb の原子半径に近いこ
とから，Al が 4f site に存在することで，原子半径比の減少を抑制することができる．こ
のことから，Al 原子が Anti-site Fe1 原子を置換する形で存在することは，原子半径比の
観点において妥当であると言える．しかし，29Nb 系合金では Al 原子は Anti-site Fe を
完全に置換する一方で，27Nb 系合金では若干の Fe 原子が 4f site に存在していた．した
がって，Laves 相中における元素置換挙動は，単に寸法因子のみで議論できない可能性
が示唆される．また，Al と Cr で 4f site における置換挙動が大きく異なる理由は，Cr の









4. 4. 4. 元素置換による HAADF-STEM コントラスト変化 
 
 4. 3. 2. 1 節で示したように，Al と Cr は C14 型 Fe2Nb Laves 相内の各原子サイトに置
換することができ，特定の優先置換サイトは存在しない．しかし，Stein らは A2B 型 C14 
Laves 相中に，原子半径が rA < rC < rBである元素 C を添加した際の優先置換サイトは 2a 
site であり，6h site には置換しないという結果を示している．Stein らの実験結果は，本
研究同様に X 線回折法によるものと，第一原理計算手法を用いて評価したものである．
そこで本研究では，Rietveld 解析の裏付けとして，原子カラムコントラストが原子番号
の 2 乗に比例する，HAADF-STEM 法を用いた電子顕微鏡観察を行った．まず，Stein ら
の結果を用いて，仮に 2a site がすべて Al で置換された場合，どのような HAADF-STEM
像が得られるのかを，HRTEM シミュレーションソフトウェアである MacTempasX の
STEM 計算機能を用いてシミュレーションを行った．結果を Fig. 4. 13 に示す．Fig. 4. 13 
(a) は化学量論組成の Fe2Nb の計算結果であり，Fig. 4. 13 (b) は 2a site がすべて Al で




カラムを 6h site-2 とする．6h site-2 は，観察試料の膜厚が一定であると仮定すると，6h 
site-1 の 2 倍の原子を含む．その際，カラムのコントラストは，原子番を N とすると 6h 
site-1 が N2であるのに対し，6h site-2 は (2N)2 = 4 N2となる．したがって，各カラムの強
度比は，Fe2Nb の場合，4f site : 6h site-1 : 6h site-2 : 2a site = 412 : 262 : 4×262 : 262 ≅ 3 : 1 : 
5: 1 となり，Fe33.3Nb16.67Al の場合は，4f site : 6h site-1 : 6h site-2 : 2a site = 412 : 262 : 4
×262 : 132 ≅ 10 : 4 : 16: 1 となる．Fig. 4. 13 (b) に示す，2a site がすべて Al で占められ




一方，本研究で用いた Laves 相合金に対し，HAADF-STEM 観察を行った結果を Fig. 4. 
14 に示す．電子線入射方位は，シミュレーションに用いた方位と同じ [112̅0] である．
Fig. 4. 14 に示す Fe33.3Nb16.67Al 合金の HAADF-STEM 像において，2a site のカラムは
弱いコントラストであるものの，観察することができる．また，仮に添加した Al がす
べて 2a site を置換するのであれば，6h site のカラム強度は変化せず，4f site とのコント
ラスト比は化学量論組成 Fe2Nb と変わらないはずである．しかし，Fig. 4. 14 (a) に示す
化学量論組成 Fe2Nb の HAADF-STEM 像では，6h site-2 のカラム強度は 4f site よりも明
るいのに対し，Fig. 4. 14 (b) に示す Fe33.3Nb16.67Al 合金の HAADF-STEM 像では，最
も輝度の高いカラムは 4f site である．このことは，Al は 2a site のみではなく，6h site 中
にも置換したことを示している．Fig. 4. 15 に，実際に観察した二種類の合金の，4f site
のカラム強度を 100 として規格化した，各サイトのカラム強度を示す．同時に，二種類
の合金の組成において，原子番号より計算されたカラム強度の理論値を示す．このとき，
Fe33.3Nb16.67Al 合金の理論強度は 2a site がすべて Al で占められている条件を仮定し
ている．実測された値において，Fe2Nb の Fe を Al で置換した際，Fe サイトである 2a 
site のカラム強度は低下するが，カラム中の原子数が同じである 6h site-1 の強度低下は
さらに著しい．Fig. 4. 6 に示す，Rietveld 解析による Fe サイト中の Al の置換挙動では，
6h site の Al 濃度は 2a site よりも高いという結果を示している．したがって，本研究に
おける HAADF-STEM 観察結果は，Fe2Nb Laves 相中における Al の置換挙動は，2a site
に優先的に置換するという現象ではなく，二つの Fe サイト共に置換するという結論を






4. 5 小括 
 
 C14 型 Fe2Nb Laves 相に対し，Fe 原子を置換するように Al と Cr を添加した合金を作
製し，各元素の置換挙動を粉末 X 線回折法の Rietveld 法を用いて解析した結果，以下の
結論を得た． 
 




(2) Fe2Nb Laves 相に対し Al を添加した場合，Al 原子は Anti-site Fe 原子を置換するよう
に 4f site に存在する．一方，Cr を添加した場合，Cr 原子は 4f site において一部の Anti-
site Fe 原子を置換して存在するが，その濃度は Al と比較して低い値となる． 
 
(3) Al，Cr 共に，Fe サイトにおいて優先置換サイトは存在せず，6h site，2a site の両サ
イトに置換することが出来る．また，元素置換による Laves 相の格子定数は，添加元素
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第 4 章 
 














Table 4. 1 Chemical composition of alloys (at. %) 
 
 Nb Al Cr Fe 
33.3Nb 合金系 33.3 
0, 2, 8, 16.67 - 
Bal. 
- 0, 2, 8, 16.67 
29Nb 合金系 29 
0, 2, 8, 16.67 - 
- 0, 2, 8, 16.67 
27Nb 合金系 27 
0, 2, 8, 16.67 - 















Table 4. 2 Crystal structure data of Fe2Nb Laves phase[17]. 
 
Space grupe P63/mmc (No. 194) 
Lattice parameter / nm a = 0.4833 c = 0.7910 
 x y z 
6h site (Fe1) 0.1697 (x) 0.3394 ( = 2x) 1/4 
4f site (Nb) 1/3 2/3 0.5629 (z) 





























































Fig. 4. 9 Lattice parameters change of (a) a axis and (b) c axis 




























Fig. 4. 13 Simulated HAADF-STEM images by MacTempasX of (a) Fe2Nb stoichiometry and 

































第 5 章 
 













5. 1 Laves 相の相安定性に関与する諸因子 
 
1. 1. 4 節で述べたように，Laves 相は位相稠密構造化合物であり，また，因子化合物
と言われている．そのため，Laves 相の熱力学的相安定性に対し，Laves 相の幾何学的因
子が影響を与えると言われている[1]．組成式が A2B で記述される Laves 相において，
構成元素の理想的な原子半径比 rB / rAは 1.225 とされており[2]，この組み合わせにおい
て最密充填構造をとるとき，Laves 相の c 軸と a 軸の比である c / a は (8/3)-1/2 = 1.633 と
なる．しかし実際には rB / rA＝1.05-1.68 の範囲において，種々の Laves 相が構成されて
いる[3]．Peason によると，金属原子半径の差が大きい場合でも，Laves 相を構成する際
に，互いの原子同士が圧縮しあい，理想的な原子半径比に近づいていると指摘する[4]．
Fig. 5. 1 に，Zhu らによってまとめられた，C15 型 Laves 相と C14 型 Laves 相の，原子
半径比 rB / rAと生成エンタルピーの関係を示す[1]．なお，図中の原子半径比は，原著論
文に従い rA / rBとなっているが，本研究にて定義する rB / rAと同義である．Fig. 5. 1 (a) 
に示す C15 型 Laves 相は，原子半径比 rB / rAが 1.225 において最小となるよう，生成エ
ンタルピーが収束していることがわかる．A2B 型 Laves 相において，原子半径比 rB / rA
が 1.225 となるとき，最も Laves 相の稠密性が高くなるという観点から，位相稠密構造
化合物である Laves 相の熱力学的相安定性は，その稠密性が大きく影響することが考え
られ， C15 型 Laves 相においては，生成エンタルピーで定義される熱力学的相安定性
と，Laves 相の幾何学的因子の間には相関性があることが考えられる．しかし一方で，
Fig. 5. 1 (b) に示す C14 型 Laves 相においては，原子半径比 rB / rAと生成エンタルピー
の間に相関性があるとは考えにくい．また，C14 型 Laves 相において最稠密構造を構成
するとされている軸比 c / a は 1.633 であり，この値もまた，C14 型 Laves 相の幾何学的
因子の一つとして挙げられているが，Fig. 5. 2 に示すように，軸比 c / a と生成エンタル
ピーの間にも，相関性があるとは言えない．C15，C14 型 Laves 相の幾何学的構造は，
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ともに Fig. 5. 3 に示す 4 つのレイヤーの積層によって構成されている．Fig. 5. 3 (a) に
示す，6h site原子のネットワークによって構成されるレイヤー (Single layer) を Sとし，
Fig. 5. 3 (b) に示す，4f site 原子のネットワークによって構成されるレイヤーと 2a site 原
子によって構成されるレイヤー (36-net) の混合レイヤー (Triple layer) を T とすると，
C15 型と C14 型の Laves 相はそれぞれ，Fig. 5. 4 に示すように，C15 型 Laves 相は S-T-
S-T…の積層であり，C14 型 Laves 相は，S と T に加え，T レイヤーが積層方向に対して
鏡像対称となっている T’の 3 種類のレイヤーが，S-T-S-T’-S-T-S-T’…の順で積層するこ





するはずである．したがって，C14 型 Laves 相には，単純に構成元素の原子半径比など
といった因子とは異なった幾何学的因子が存在することが示唆される．そのため，本章





5. 2 考察 
 
5. 2. 1 C14 型 Laves 相における構成元素の有効原子半径評価 
 




に，第 4 章で用いた Laves 相合金中における有効原子半径を Rietveld 解析結果より評価
する． 
4. 2. 2. 2 節で述べたとおり，Rietveld 解析は結晶構造因子を精密化する手法であり，
精密化できるパラメータには，4. 3. 2. 1 節で示した各サイトにおける元素の占有率のほ
か，各サイトの原子座標を精密化することが出来る．原子座標と格子定数が精密化でき
ると，座標が (x1, y1, z1) と (x2, y2, z2) である 2 つの原子間の距離 l は，以下の式を用い
て求めることが出来る． 
 
       


























l  (5-1) 
 
このとき，a，b，c は格子定数，x，y，z は原子座標であり，α，β，γ は軸角である．C14
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Fig. 5. 5 に C14 型 Laves 相の 6h site 原子で構成される{0 0 0 1}面と，(1 1 2̅ 0)面を示す．
6h site 原子で構成される{0 0 0 1}面は，6h site 原子 3 つで構成される三角形を並べた面
であり，互いの原子は接触している．したがって，これらの原子の原子間距離を d6h と
すると，6h site 原子の有効原子半径 r6heffは r6heff = d6h / 2 で求められる．次に 2a site 原子
について考える．6h site 原子と異なり，2a site 原子は互いに接触しない．しかし，6h site
原子とは互いに接するため，6h site 原子と 2a site 原子の原子間距離を d6h-2aとし，先に
求めた 6h site の有効原子半径 r6heffを用いると，2a site の有効原子半径 r2aeffは， 
r2aeff = d6h-2a - r6heff という形で求めることが出来る．次に 4f site であるが，4f site 原子は
互いに接触しているため，4f site の有効原子半径 r4feffは 4f site 原子の原子間距離を d4fと
すると，r4feff = d4f / 2 で求められる．理想的な稠密状態において，Fig. 5. 5 中で示される
d4f-1と d4f-2は本来等しい．しかし，実際には理想的な稠密状態はほとんど存在し得ない
ため，等価ではない．そのため，本研究では原子間距離の短い d4f-1を用いて 4f site の有
効原子半径 r4feffを算出した．Fig. 5. 6 に，上記の手法で求めた，Al，Cr を置換した際の
各サイトの有効原子半径を示す．Fe, Cr, Al, Nb の金属原子半径がそれぞれ 126 pm, 128 
pm, 143 pm, 146 pmであることを考慮すると，6h site，2a site の有効原子半径は，金属原
子半径よりも小さいことがわかる．一方で，4f site の有効原子半径は金属原子半径より
も大きくなる．Al，Cr の添加による各サイトの有効原子半径の変化は，添加元素，添加








A2B 型 Laves 相において，C14 構造と C15 構造の相違点は，C14 構造が 2 つの A 原子
サイトを含む 3 つの原子サイトを持つのに対し，C15 構造は， A 原子サイトと B 原子
サイトがそれぞれひとつずつの原子サイトしか持たない点である．Fig. 5. 6 に示した
C14 構造 Fe2Nb Laves 相の，A 原子サイトである 6h site と 2a site の有効原子半径同士を
比較すると，化学量論組成である Fe2Nb においても約 5%の違いがある．また，2a site
の有効原子半径は，金属半径と比較して，それほど大きな差は無いが，一方で 6h site の
有効原子半径は約 6%縮小する．最も稠密性が高くなる原子半径比が 1.225 であるとい
うのは，2 つの A サイト同士で原子半径が同じであることが前提である．したがって，
実質的に 3 つの異なる原子半径を有する原子によって構成される C14 構造において，
その前提は成り立たない可能性がある．よって，構成元素の原子半径比からは稠密性を
評価することが出来ないはずであり，C14 型構造が最稠密構造を成す理想的な原子半径
比が 1.225 ではないことも予想できる． 原子半径比同様に，Laves 相の幾何学的理想値
として用いられる指標として軸比 c / a があり，1.633 が理想値とされているが，この値
はあくまで剛体球近似における原子半径比が 1.225 であるときの値である．そのため，
もし C14 型構造における最稠密構造を成す理想的な原子半径比が 1.225 ではない場合，
軸比 c / a の値も 1.633 とはならないことが予想される． 
 
5. 2. 2 C14 型 Laves 相の稠密性評価 
 








原子半径を有する剛体球であると仮定すると，六方晶である C14 型 Laves 相の稠密性
は，以下の手法で評価できる． 
 
Packing ratio = Sum of atomic volume in a unit cell / Unit cell volume 
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a，c は格子定数である．この式より求めた，Al，Cr 添加による Laves 相の稠密性を Fig. 
5. 7 に示す．Fig. 5. 7 (a) に示す 33.3Nb 合金系において，Laves 相の稠密性は，微量の
Al，Cr の添加により急激に向上し，その後は添加濃度に依らずほぼ一定の値となった．
一方，Fig. 5. 7 (b) (c) に示す 29Nb，27Nb 合金系において，Al を添加した場合，その添
加濃度を増加させるにつれて Laves 相の稠密性は向上し，最大値を示したのちに，やや
低下した．両合金系において，Laves 相の稠密性が最大値を示した Al 濃度は，Fig. 4. 5
において，4f site の Anti-site Fe がすべて Al で置換され，4f site が Nb と Al 原子で占め
られる濃度に相当する．Cr を添加した場合においても，その添加濃度を増加させるに
つれて Laves 相の稠密性は向上し，最大値を示したのちに低下した．Laves 相の稠密性
が最大値を示した Cr 濃度は，Nb 濃度が低い 27Nb 合金系が 29Nb 合金系よりも低く，
Cr を添加した場合の Laves 相の稠密性の変化挙動は，Fig. 4. 7，Fig. 4. 8 に示した Fe，
Nb 両サイトにおける Cr の置換挙動との関連性は見出せなかった．また，すべての合金
系における，Al，Cr 添加による Laves 相の稠密性の変化は，Fig. 5. 6 (c) に示す 4f site の
有効原子半径変化と類似した傾向を示したことから，Laves 相の稠密性は，4f site の有
効原子半径の寄与が大きいことが示唆される． 





相安定性に寄与することが十分に考えられる．しかし，C14 型構造の Laves 相において
それらのパラメータに相関性が見出せない原因は，稠密性を表す指標が正しくない可能
性が考えられる．そのため，C14 型 Laves 相の幾何学的稠密性を示す新たな指標を考察
する必要があると考える． 













5. 2. 3 C14 型 Laves 相の稠密性に寄与する幾何学的因子 
 
 前節までに，C14 型 Laves 相中の各原子サイト中における有効原子半径を算出し，
Laves 相の稠密性を評価した．合金の微小硬さと比較することにより，C14 型 Laves 相
においても，C15 型 Laves 相同様に，その稠密性が熱力学的相安定性に寄与する可能性
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を示した．次に，C14 型 Laves 相において，その稠密性を決定付ける幾何学的因子につ
いて考察する． 
C14 型 Laves 相において，最密構造を構成する際の軸比 c / a は構成元素の種類によっ
て異なり，各サイトの有効原子半径によって決定されることは既記した．そのため，
Laves 相における幾何学的因子は，実質，構成元素の原子半径およびそれらの比のみで
ある．C14 型 Laves 相において，構成元素の金属原子半径を用いた稠密性の評価が不適
当であることは上述した．そのため，C14 型 Laves 相において稠密性を評価する幾何学
的因子は，各サイトの有効原子半径が関与する値であると考えられる．そこで，Laves
相の稠密性を表す指標として，本研究で得られた各サイトの有効原子半径を用いること
を試みた．Fig. 5. 10 に，Laves 相の稠密性を，4f site の有効原子半径と，6h site と 2a site
の有効原子半径の平均値の比 r4feff / {(r6heff+r2aeff)/2}を用いて整理した結果を示す．r4feff / 
{(r6heff+r2aeff)/2}の値が増加するにつれて，稠密性も増加することがわかる．また，Fig. 5. 
11 に，Yan らによって求められた，共に C14 型 Laves 相である Fe2Ti と Mn2Ti に対し Al
を添加した際の Rietveld 解析結果[5, 6]を用いて求めた Laves 相の稠密性と r4feff / 
{(r6heff+r2aeff)/2}の関係をプロットしたものを示す．本研究で用いた Laves 相に限らず，
他の研究グループの結果を用いても，同様の傾向を示すことがわかる． r4feff / 
{(r6heff+r2aeff)/2}の値が意味することは，C14 型 Laves 相中における B 原子サイトの有効
原子半径と，6h，2a の二つの A 原子サイトの有効原子半径の平均値の比である．した
がって，C14 型 Laves 相の稠密性は，構成元素の金属原子半径比ではなく，3 つの有効
原子半径の比で表すことで正しく評価することができるという結論を得た．  
 しかし，実際には合金系によって傾きが異なるなど不確定な点も多い．また，本研究
では粉末 X 線回折実験を 1 試料に対して 1 回しか施行しておらず，測定誤差の見積も






て解析を試みる必要があるほか，X 線吸収端微細構造法 (X-ray absorption fine structure: 
XAFS) や固体高分解能核磁気共鳴法など原子間距離を直接的に測定する手法を用いる
などの工夫をこらす必要があると考えられる．また，Laves 相の組織形成には，稠密性
のほかに価電子濃度などの電子状態にも影響される．Rennert と Radwan は，C14 型構造
を有する MgZn2合金での安定な結晶構造について，電気陰性度に関係した Mg から Zn







5. 3 小括 
 
 第 4 章で得られた Rietveld 解析結果を用いて，C14 型 Laves 相中の各原子サイトにお
ける有効原子半径を求め，Laves 相の稠密性を評価することによって，C14 型 Laves 相
の熱力学的相安定性に寄与する因子についての考察を行った結果，以下の結論を得た． 
 
(1) C14 型 Laves 相中における各原子サイトの有効原子半径を算出した結果，同じ Fe 原
子サイトである 6h と 2a site では有効原子半径が異なり，6h site の有効原子半径は 2a 
site と比較して約 6%程度小さい． 
 
(2) Al を添加した場合，Laves 相の稠密性は 4f site 中の Anti-site Fe 元素を置換するにつ
れて向上した．したがって，C14 型 Laves 相中の元素置換挙動は，Laves 相の稠密性を
向上させるよう行われていると考えられる． 
 
(3) C14 型 Laves 相の稠密性と微小硬さの間には良い相関性が確認できた．したがって，
C14 型 Laves 相においても，その稠密性と熱力学的相安定性の間に相関関係が存在する
ことが考えられる． 
 
(4) C14 型 Laves 相の稠密性は，B 原子サイトの有効原子半径と，6h，2a の二つの A 原
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Fig. 5. 4 Stacking sequence of the atomic planes in Laves phase observed along direction 




















Fig. 5. 7 Packing ratio of Laves phases as a function of Al or Cr concentration in Laves 



















Fig. 5. 9 Packing ratio of Laves phase as a function of the effective atom radius ratio of 













Fig. 5. 10 Packing ratio of Laves phase as a function of the effective atom radius ratio of 











Fig. 5. 11 Packing ratio of Laves phase as a function of the effective atom radius ratio of 































6. 1 本研究の総括 
 




 第 1 章「緒論」では，現在，そして今後我々が直面するであろうエネルギー問題につ
いて触れ，高温機器のエネルギー効率向上に向けた新規フェライト鋼における新たな強




 第 2 章「フェライト鋼中に形成する Fe2(Nb, W) Laves 相の組成に依存したミクロ組
織変化」では，合金の Nb と W の濃度比によって，合金のミクロ組織は共晶組織に近い
組織形態から初晶フェライト相と共晶組織からなる二相組織，全体がフェライト母相と
析出物による組織へと変化することが明らかとなった．また，Laves 相中の Nb/W 比が
W 過剰側へ変化することにより，Laves 相の組成幅が減少したことに起因して，合金中
の Laves 相体積率は，合金の W 濃度の増加に伴い減少した．合金の Nb，W 濃度を変化
させると，それに伴いフェライト，Laves 各相の Nb，W 濃度は連続的に変化した．Laves
相中の Nb 濃度が減少し W 濃度が増加すると，Cr 濃度は単調に増加し，Al 濃度は単調
に減少した．同時に，W/(Nb+W) 比の値が 0 より増加するにつれて Al の分配係数は増
加し，Cr の分配係数は増加した．このことより，Al は Fe2Nb Laves 相の安定化元素とし
て作用し，Cr は Fe2W Laves 相の安定化元素として作用するものと考えられた．Fe2 (Nb, 




質な Laves 相を得るためには，Laves 相の晶出形態を微細にする必要が示唆された． 
 
 第 3章「フェライト-Fe2 (Nb, W) Laves 相間の結晶方位関係に対する合金元素の影響」
では，溶体化-時効熱処理によって析出した Laves 相とフェライト間の結晶方位関係は，
合金組成，すなわちフェライト相，Laves 相の組成によって変化し，また Laves 相の粒
径は Nb: W を 1: 1 で添加した合金において最も微細であり，その数密度も最大であっ
た．そのため，室温における Orowan 応力も，この合金において最大であったことが明
らかとなった．フェライト相-Laves 相間の格子ミスフィットは，合金の W 濃度が増加




 第 4 章｢Fe2Nb Laves 相中における元素分配挙動と構造変化｣では，Fe2Nb Laves 相に
対し Al を添加した場合，Al 原子は Anti-site Fe 原子を置換するように 4f site に存在す
る．一方，Cr を添加した場合，Cr 原子は 4f site において一部の Anti-site Fe 原子を置換
して存在することが明らかとなった．また，Al，Cr 共に，Fe サイトにおいて優先置換
サイトは存在せず，6h site，2a site の両サイトに置換することができ，元素置換による
Laves 相の格子定数は，添加元素に依らず増加するが，軸比 c / a の値は Al の添加によ
って減少し，Cr の添加により増加することが明らかとなった．  
 






能性が考えられた．そして，その稠密性は，Laves 相中の 4f site 原子の有効原子半径と
6h site と 2a site の有効原子半径の平均値の比である r4feff / {(r6heff+r2aeff)/2}の値を用いる
ことで評価できる可能性が見出された． 
  





6. 2 今後の研究課題 
 






は耐酸化性を考慮して，Cr と Al のバランスを考えなければならない．本研究の第 2 章，
第 3 章では，合金中の Nb と W の組成は連続的に変化させたものの，Cr と Al の組成は
固定している．そのため今後は，合金の Cr と Al のバランスを変化させた際に，本研究
で得られた知見がどのように生かせるのかを調査する必要があると考えられる．また，
本研究では，Fe2Nb と Fe2W を用いたが，他の Fe 基 Laves 相との組み合わせを調査する
ことも，非常に興味深い． 





W の複合添加を行った際の Rietveld 解析には手を出さなかったが，第 2 章や第 3 章で
扱った Laves 相のように，実際の Laves 相中には様々な合金元素が置換していることか






は，合金の強化相としての Laves 相だけでなく，様々な目的で用いられる Laves 相の，
統一的解釈に昇華できる可能性を有していると個人的に考える．実際の Laves 相の相安
定性には，稠密性だけでなく，電子論的な要素も含まれるであろうことは容易に想像が
つくため，これらに対する知見を含め，総合的に解釈する必要があると思われる． 
 
 
